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Introduction
Les alliages d’aluminium sont largement utilisés dans le domaine aéronautique
en raison de leur faible densité. La volonté de réduire la consommation de carburant
et les émissions de CO2 les rend attractifs pour un certain nombre d’applications,
parmi lesquelles : le fuselage (peau, raidisseurs, lisses, cadres), la voilure (intrados,
extrados, raidisseurs) ou la structure interne (poutres de plancher, rails de siège).
Les familles d’alliage Al-Cu 2xxx et Al-Zn 7xxx sont les plus répandues pour ces
applications. Récemment, la maîtrise industrielle du procédé de fabrication d’al-
liages Al-Cu-Li a permis de mettre sur le marché des alliages plus légers ayant des
performances mécaniques accrues : la compréhension de leurs meilleures propriétés
reste encore, pour une part, du domaine de la recherche.
Les structures des avions sont soumises à des chargements répétés (liés aux
séquences décollages-atterissages et aux trous d’air pour la voilure ; liés à la pressu-
risation de la cabine à chaque vol pour le fuselage). Ces sollicitations sont à l’origine
du phénomène de rupture par fatigue, qui a été la cause d’accidents aériens histo-
riques. Ceux survenus sur deux Comet – premiers avions de ligne à réaction – au
début de l’année 1954 ont été les premiers de ce type. Depuis, la fatigue est ap-
préhendée comme l’un des facteurs dimensionnants dès la phase de conception de
nouveaux aéronefs.
La propagation des fissures de fatigue les plus longues (> 0,1− 1mm) est rela-
tivement bien comprise et modélisée. Au contraire, les premiers stades d’amorçage
et de micro-propagation sont plus dispersés et difficiles à prévoir, alors même qu’ils
représentent la plus grande partie de la durée de vie. Dans les alliages qui seront
étudiés, on sait que l’amorçage (apparition d’une fissure de 1µm dans la matrice
d’aluminium) a lieu sur des impuretés, appelées particules intermétalliques. L’ana-
lyse de ces particules reste toutefois insuffisante dans la littérature pour identifier
celles qui sont les plus nocives. De plus, la propagation des fissures les plus courtes
(< 0,1mm) reste assez mal comprise dans les alliages d’aluminium industriels. Cela
est particulièrement vrai en termes de chemins de propagation et de vitesses asso-
ciées.
Cette thèse, initiée par l’industriel Constellium, a pour objectif de comprendre
les mécanismes d’amorçage et de micro-propagation des fissures de fatigue. Cela doit
1
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permettre d’identifier des pistes d’amélioration pour les tôles d’aluminium commer-
cialisées. Pour avancer, une approche comparative est adoptée : les mécanismes
de fatigue d’un alliage haute-résistance (Al-Zn-Cu 7050-T7451) et d’un alliage de
nouvelle génération (Al-Cu-Li 2050-T8) sont comparés. L’accent sera mis sur les
différences constatées, puisque ce sont elles qui offrent des perspectives de perfec-
tionnement des alliages.
Le manuscrit se décompose en une première partie expérimentale, et une seconde
partie numérique. Les chapitres de la première partie étudient les sites d’amorçage
des fissures de fatigue – les particules intermétalliques – puis la propagation de
fissures dans les premiers grains. Ils balayeront ces aspects chronologiquement, en
dédiant un chapitre à l’état initial des tôles, un second à l’étape d’amorçage pro-
prement dite, et un troisième à la propagation des fissures. Dans l’ensemble du
manuscrit, l’amorçage est défini comme l’apparition d’une fissure détectable dans la
matrice d’aluminium, typiquement de 1µm. Les techniques d’observation (micro-
scopie 2D, tomographie 3D), ainsi que les essais mécaniques et les propriétés des
matériaux font l’objet d’un premier chapitre introductif.
La seconde partie, après un court chapitre d’identification du comportement
mécanique des alliages, se concentre sur l’étude numérique des étapes d’amorçage
et de micro-propagation. L’un des volets importants est l’étude par éléments finis
de la plasticité au niveau des sites d’amorçage. L’autre volet est l’introduction d’un
modèle d’endommagement, développé pour simuler en 3D la propagation de fissures
de fatigue à l’échelle du cristal. Les résultats numériques obtenus permettent de
formuler des explications à plusieurs résultats expérimentaux de la première partie.
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Chapitre 1
Matériaux, méthodes, et
comportement
1.1 Matériaux
1.1.1 Composition
Cette étude porte sur deux alliages Al-Cu-Li (2050 - AIRWARE R©) et Al-Zn-Cu
(7050) destinés à des applications aéronautiques. Ils sont amenés aux états sur-
revenu 2050-T8 et 7050–T7451. La caractérisation et les divers essais sont réalisés
à 1
4
épaisseur de tôles d’épaisseurs respectives 60mm et 65mm. Les compositions
chimiques sont données en Tableau 1.1.
1.1.2 Étapes de fabrication
Le processus d’élaboration est similaire pour les deux matériaux (Figure 1.1).
Après la coulée, l’homogénéisation permet de remettre en solution la plupart des
phases solubles. Le laminage amène la tôle à l’épaisseur souhaitée, ce qui modifie
la morphologie et l’orientation cristallographique des grains. La mise en solution
fait disparaître la précipitation de Li, Cu, Mg et Zn. La trempe fige alors la mi-
crostructure. Le détensionnement aplanit la tôle, relaxe les contraintes résiduelles,
et permet la nucléation des dislocations qui facilitent l’apparition de précipitation
durcissante lors de la dernière étape du revenu. Pour plus de détails sur ces étapes
de fabrication, on pourra se reporter à Richard (2011) ou Delacroix (2011).
%Cu %Zn %Li %Mg %Mn %Ag %Zr %Si %Fe
2050 3.2-3.9 <0.25 0.7-1.3 0.2-0.6 0.2-0.5 0.2-0.7 0.06-0.14 <0.08 <0.1
7050 2.0-2.6 5.7-6.7 - 1.9-2.6 <0.1 - 0.08-0.15 <0.12 <0.15
Tableau 1.1 – Composition chimique des alliages étudiés (% massique).
3
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Figure 1.1 – Traitements thermomécaniques employés pour la fabrication des al-
liages de la famille 2xxx d’après Richard (2011).
1.1.3 Microstructure et texture
Le laminage affecte profondément deux aspects de la microstructure. D’une part,
on observe un allongement marqué des grains. D’autre part, certaines orientations
cristallographiques sont davantage représentées que d’autres : le matériau est alors
texturé. Par ailleurs, certaines phases insolubles de taille importante apparues lors
de la coulée se fragmentent et s’orientent suivant la direction de laminage. Afin de
conserver les informations d’anisotropie liées au laminage, nous utiliserons conven-
tionnellement les notations de la Figure 1.2 :
— direction L : direction de Laminage
— direction TL : direction transverse ou Travers Long
— direction TC : direction de l’épaisseur ou Travers Court
L
TC
TL
Figure 1.2 – Notations adoptées après laminage
Les dimensions des grains de la tôle de 7050 étudiée sont environ deux fois
plus grandes que celles des grains de la tôle de 2050. L’analyse visuelle en mi-
croscopie optique des faces L, TL et TC, après oxidation anodique, donne une
estimation de ces tailles (Figure 1.3) : 750µm×150µm×35µm dans le 2050, et
1500µm×500µm×50µm dans le 7050.
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TL
TC
L
(a) 2050 (b) 7050
Figure 1.3 – Visualisation des grains, à l’aide d’images de microscopie optique
après oxidation anodique des faces L, TL et TC.
La texture des deux matériaux a été obtenue par diffraction des rayons X. Le
2050 possède une texture mixte de recristallisation-laminage, tandis que le 7050 a
principalement une texture de recristallisation (Tableau 1.2). Les projections sté-
réographiques de la direction <111> selon TC ont été tracées en Figure 1.4.
Composantes de laminage Recristallisation
Alliage Cuivre Laiton S et R Cube Goss
{112}<111> {110}<112>
{123}<634>
{001}<100> {011}<100>
{124}<211>
2050-T8 4,9 7,0 19,3 8,1 1,5
7050-T7451 2,2 3,8 12,1 4,5 1,5
Aléatoire 3,9 4,1 8,0 2,6 2,4
Tableau 1.2 – Proportion des différentes composantes de la texture des tôles de
2050-T8 et 7050-T7451 à quart épaisseur, mesurée par Constellium.
1.1.4 Intermétalliques et précipitation
Intermétalliques Lors de l’homogénéisation, certaines phases issues de la coulée
ne sont pas, ou mal, dissoutes. Nous les appelerons intermétalliques selon l’habitude
qui a été prise. Ces particules ont une taille qui peut classiquement atteindre 15−
20µm de diamètre équivalent dans le plan L-TL. Elles ont été identifiées depuis
longtemps comme l’une des causes d’amorçage de fissure de fatigue dans les alliages
industriels (Grosskreutz & Shaw, 1969; Morris, 1978; Suresh, 1998).
Les intermétalliques présents dans le 7050 sont majoritairement des Al7Cu2Fe
et Mg2Si. Dans le 2050, ils sont composés d’Al-Cu-Fe-Mn. Plus de détails sur ces
phases seront apportés dans le chapitre 2 qui leur est dédié.
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L
TL
(a) 2050, direction <111>
L
TL
(b) 7050, direction <111>
L
TL
(c) 2050, direction <112>
L
TL
(d) 7050, direction <112>
Figure 1.4 – Textures représentées à l’aide de projections stéréographiques des
directions <111> et <112> selon TC.
Précipitation La taille caractéristique de précipitation est 1 à 2 ordres de gran-
deur plus petite que celle des intermétalliques, avec une taille d’environ 0,1µm. En
fonction de la teneur en éléments d’alliage, des précipités se forment lors de l’étape
de revenu. L’interaction entre les précipités de petite taille et les dislocations rend
plus difficile la déformation plastique de la matrice. Ce phénomène est utilisé pour
élaborer les alliages à durcissement structural qui sont étudiés. Les mécanismes de
précipitation durcissante sont décrits en détail dans un article de la revue Techniques
de l’Ingénieur (Dubost & Sainfort, 1991).
Dans l’alliage 2050-T8, la phase T1 (Al2CuLi) de structure hexagonale, inco-
hérente avec la matrice, est la principale phase durcissante (Lequeu et al., 2010).
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D’une épaisseur de quatre couches atomiques, elle croît selon les plans {111} en pré-
sence de dislocations. Dans certains alliages plus riches en Li, tel le 2196, la phase
δ′ (Al3Li) est aussi présente. Cette dernière phase est en revanche cohérente avec la
matrice.
Dans l’alliage 7050-T7451, sur-revenu, la précipitation a eu le temps de croître
jusqu’à atteindre des tailles où elle devient non-cisaillable par les dislocations. Pour
passer, les dislocations doivent alors contourner le précipité. Expérimentalement,
on constate des déformations moins planaires dans cet alliage que dans les alliages
Al-Cu-Li. En ce qui concerne la réversibilité de la déformation, elle est considérée
moindre que dans les Al-Cu-Li. Une certaine réversibilité liée à ces précipités se ma-
nifeste toutefois à l’échelle macroscopique lors des premiers cycles d’un chargement
cyclique. Ce point sera discuté lors de l’analyse du comportement (paragraphe 1.3).
1.2 Méthodes de caractérisation
Les méthodes de caractérisation employées font appel à trois techniques d’obser-
vations : microscopie optique, microscopie électronique, et tomographie aux rayons
X. Celles-ci seront présentées dans les paragraphes suivants, ainsi que la préparation
préalablement nécessaire à ces observations.
1.2.1 Microscopie optique
Les observations de microscopie optique ont été utilisées pour la caractérisation
des matériaux bruts ainsi que pour le suivi des fissures de fatigue en surface des
éprouvettes. Un appareil Zeiss de Constellium et un autre du laboratoire MATEIS
ont servi pour prendre les images. Les échantillons sont polis mécaniquement sur
une polisseuse semi-automatique ou manuellement comme suit :
— polissage : papiers au carbure de silicium de granulométrie 1200, 2400, 4000
avec lubrification à l’eau ;
— finition : pâte diamentée 3µm et 1µm;
— complément de finition : polissage vibratoire au MasterMet R© (quelques heures
dans une solution diluée à 50% et passée aux ultrasons) ;
— rinçage combinant éthanol puis air chaud.
1.2.2 Microscopie électronique à balayage
Un microscope électronique Zeiss Supra
TM
55VP du Centre LYonnais de Micro-
scopie (CLYM) est utilisé pour la caractérisation fine de la microstructure. Trois
types de capteurs permettent de remonter aux informations pertinentes :
— capteurs SE (Secondary Electrons) et BSE (BackScattered Electrons) : ces
modes d’imagerie permettent d’obtenir les dimensions et la morphologie 2D
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des particules ; le premier mode est davantage sensible à la topologie de sur-
face, le second l’est davantage aux éléments chimiques.
— capteur EDX : il permet de caractériser la composition des particules,
— capteur EBSD : il donne l’orientation cristallographique 3D des grains de
surface.
La durée d’acquisition en mode imagerie est de l’ordre de 30 secondes. Celle
de la composition chimique d’un point est de quelques secondes. Enfin, l’acquisi-
tion d’une carte d’orientations cristallographiques au voisinage d’une fissure sub-
millimétrique est de l’ordre de 20-30 minutes dans les cas favorables (pour une
surface de 200µm×100µm).
En mode imagerie, le polissage est identique à celui nécessaire pour les observa-
tions optiques. Les mesures à l’aide du capteur EBSD nécessitent une préparation de
surface parfaitement plane, et dépourvue d’écrouissage de surface. Celle-ci est obte-
nue par polissage électrolytique sur une machine LectroPol de Constellium (9V, flux
10, 5 secondes de maintien), à l’issue de l’ensemble des étapes préalablement décrites
pour l’observation optique. Ce polissage attaque préférentiellement certaines parti-
cules intermétalliques. Il est donc uniquement entrepris à la fin, après sollicitation
cyclique.
1.2.3 Tomographie par rayonnement synchrotron
L’utilisation de la tomographie aux rayons X en sciences des matériaux per-
met de remonter à des informations de volume sur la microstructure (Buffiere &
Maire, 2014). Le principe est de placer l’échantillon à observer entre une source et
un détecteur (scintillateur et caméra CCD) pour réaliser une radiographie. On en-
registre alors ces radiographies pour différentes positions angulaires de l’échantillon
(typiquement 1000 à 2000). À partir de là, un traitement mathématique, dit de re-
construction, permet de remonter au coefficient linéaire d’absorption des rayons X
de chaque point de l’espace. Ce coefficient dépendant à la fois du numéro atomique Z
et de la densité, cela donne des informations 3D quantitatives sur la microstructure.
Dans cette étude, des expériences ont été menées sur deux lignes de lumières
différentes à l’ESRF (European Synchrotron Radiation Facility) : l’une, ID22, per-
met d’obtenir des images avec une résolution de l’ordre de 100 nm ; l’autre, ID19,
autorise l’utilisation de dispositifs in situ avec une haute résolution proche de 1µm.
Ligne ID22 : holotomographie
La ligne ID22 de l’ESRF (European Synchrotron Radiation Facility) a été utilisée
pour obtenir des images tridimensionnelles des particules contenues dans les alliages.
Un faisceau monochromatique d’énergie 29,6 keV a été employé. Des images à haute
résolution spatiale (voxel de 320 nm 1) et très haute résolution (voxel de 50 nm) ont
1. On constate de façon empirique que la résolution spatiale est de l’ordre du double de la taille
de voxel.
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été prises sur des cylindres prélevés dans la direction de laminage (L). L’échantillon
est placé de telle sorte que les directions transverses TL et TC soient facilement
repérables après reconstruction. Le capteur est une caméra CCD qui dispose de
2048 × 2048 pixels. La hauteur h et le diamètre d du champ de vue sont fonction
de la résolution et du nombre de pixels du capteur. Les dimensions h et d valent
655,4µm pour les images en haute résolution, et 102,4µm pour celles en très haute
résolution.
Afin d’atteindre la très haute résolution, la technique d’holotomographie est
mise en place (Mokso et al., 2007; Requena et al., 2009). Elle reconstruit la phase
du signal mesuré, et pas uniquement l’absorption comme dans la tomographie tradi-
tionnelle à faisceau parallèle. La procédure de reconstruction nécessite ainsi 4 scans
(2 000 radiographies à chaque fois) pris à 4 distances prédéterminées du capteur. La
procédure de reconstruction fournit une image 3D en 32 bits. Le temps d’acquisition
d’une image en holotomographie est de l’ordre de 2 heures.
Les deux échantillons observés (un par matériau) sont prélevés avant toute solli-
citation mécanique. Pour chaque échantillon, l’acquisition des données s’est déroulée
en deux temps (figure 1.5) : (i) tout d’abord à haute résolution pour identifier une
particule de grande taille, (ii) puis en nano-résolution pour obtenir un agrandis-
sement de la zone d’intérêt. Après traitement d’image (logiciels ImageJ et Avizo),
des maillages surfaciques (pour la visualisation) et volumiques (pour les simulations
numériques) ont été obtenus aux deux résolutions (Gmsh et Meshlab).
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Figure 1.5 – (a) processus permettant d’obtenir les images de haute- et nano-
résolution depuis une tôle industrielle, (b) images avec des tailles de voxel de 320 nm
et 50 nm de particules contenues dans les alliages AA2050–T8 et AA7050–T7451.
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Ligne ID19 : fatigue in-situ
La ligne ID19 de l’ESRF (European Synchrotron Radiation Facility) a été utilisée
pour obtenir des images tridimensionnelles de fissures de fatigue au cours d’une
expérience de 2 jours (7-9 mai 2014). Un faisceau monochromatique d’énergie 19 keV
a été employé. Le dispositif a été réglé afin d’obtenir une image haute résolution
avec une taille de voxel de 0,7µm. Le capteur CCD dispose de 2048× 2048 pixels,
ce qui fournit un champ de vue de 1,4× 1,4mm2.
Au cours de cette expérience, un dispositif de fatigue in situ (Figure 1.6) a été
mis en place. Les séquences de cyclage alternent avec celles de prise d’image. Une
machine compacte, pilotée depuis la salle de contrôle, permet (i) de mettre sous
charge les éprouvettes afin d’ouvrir les fissures lors des observations, et (ii) de les
cycler entre deux observations afin de suivre la propagation de fissure (Buffiere et al.,
2010). Le temps d’acquisition d’une image est de l’ordre de 15minutes. Plusieurs
heures peuvent ainsi être requises pour l’étude d’une éprouvette.
σ
(a) Détail de la machine
(b) Dispositif installé sur la ligne ID19
Figure 1.6 – Dispositif de fatigue in situ (détaillé par Buffiere et al. (2006)).
1.2.4 Éprouvettes in situ
Les éprouvettes observées in situ on dû être adaptées au faible encombrement
de la machine. Du fait de leur petite taille, elles sont nommées XS dans ce manus-
crit (Figure 1.7). Certaines éprouvettes destinées uniquement à des observations de
surface ont été conçues au préalable avec une section utile quadruplée. Elles seront
nommées XM par la suite.
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(a) Plan de l’éprouvette XS (épaisseur
1.0mm) utilisée lors des essais in situ.
(b) Plan de l’éprouvette XM (épaisseur
1.9mm).
Figure 1.7 – Plan des éprouvettes utilisées avec la machine présentée en Figure 1.6.
1.3 Comportement mécanique
Dans cette partie, le comportement mécanique des deux matériaux 2050-T8 et
7050-T7451 est étudié : en traction, sous chargement cyclique, et en terme de durée
de vie sur éprouvettes lisses.
L’un des objectifs est ici de réaliser les essais permettant d’identifier une loi de
comportement (traction et cyclique) pour les simulations numériques ultérieures.
Les essais cycliques ont été réalisés avec un pilotage en déformation sur les deux
alliages.
1.3.1 Traction simple
Les essais de traction simple ont été réalisés suivant la direction de laminage à
une vitesse de 1,7 · 10−4 s−1, dans les conditions décrites en Annexe A.
Résultats Le module d’Young Ex% est mesuré par interpolation linéaire sur les
premiers x% de la courbe de traction. Les limites d’élasticité Rey% sont mesurées
sur les courbes de traction en prenant la contrainte du point d’intersection de la
courbe de traction et de la droite de module d’Young E0,2% décalée de y%.
Les mesures montrent que la limite d’élasticité à 0,02% est plus faible pour
le 7050–T7451 (404MPa) que pour le 2050–T8 (462MPa). L’écrouissage à faible
déformation (entre Re0,02% et Re0,2%) est comparable pour le 7050–T7451 (28MPa)
et pour le 2050–T8 (33MPa). En revanche, l’écrouissage à rupture (entre Re0,02% et
Rm) est plus important pour le 7050–T7451 (82MPa) que pour le 2050–T8 (60MPa).
Le bilan de ces valeurs est favorable à la tôle de 2050–T8, qui présente une contrainte
à rupture plus élevée en traction que celle de 7050–T7451 (figure 1.8). Les valeurs
numériques sont synthétisées dans le Tableau 1.3.
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Figure 1.8 – Courbes de comportement en traction simple suivant la direction de
laminage des tôles de 2050–T8 et 7050–T7451 à 1
4
épaisseur (contrainte F/S0, et
déformation ∆l/l0 nominales).
Paramètres 2050-T8 7050-T7451
E0,2% 77,1GPa 66,7GPa
E0,4% 74,4GPa 66,8GPa
Re0,02% 462MPa 404MPa
Re0,2% 495MPa 432MPa
εe0,02% 0,64% 0,87%
Rm 522MPa 486MPa
εult 8,9% 8,3%
Tableau 1.3 – Propriétés mécaniques en traction des alliages 2050-T8 et 7050-T7451.
Remarque Deux régimes différents sont observables lors du durcissement des
deux alliages. Le premier régime, peu durcissant, est comparable pour les deux
alliages (même écrouissage à faible déformation). Le second régime intervient à par-
tir de 2% de déformation, dans le 7050 uniquement. Il est davantage durcissant et
explique l’écrouissage à rupture plus élevé du 7050.
1.3.2 Fatigue cyclique
Les essais cycliques ont été pilotés en déformation, d’abord avec un rapport de
charge Rε = εminεmax = −1 (déformation maximum appliquée entre 0,6% et 1,1%, voir
Tableau 1.4), puis avec un rapport de charge Rε = 0,1 (déformation maximum de
1%, voir Tableau 1.5). Les précisions sont apportées en Annexe A.
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Matériau Éprouvette Déformation maximum réelle
2050 2-2-2 0,66%
" 2-2-4 0,72%
" 2-2-3 0,78%
" 2-2-5 1,06%
7050 7-2-2 0,63%
" 7-2-4 0,89%
" 7-2-3 0,96%
Tableau 1.4 – Essais cycliques pilotés en déformation, Rε = −1.
Matériau Éprouvette Déformation min et max réelle
2050 2-2-8 0,11%/0,96%
" 2-2-9 0,10%/0,96%
7050 7-2-8 0,11%/0,98%
" 7-2-9 0,12%/1,00%
Tableau 1.5 – Essais cycliques pilotés en déformation, Rε = 0,1.
Résultats Les comportements du 2050 (figure 1.9a) et du 7050 (figure 1.9b) dif-
fèrent de façon sensible au niveau de la forme des courbes durant les premiers cycles
pour un Rε = −1. Dans le 7050, les premiers cycles sont parfois caractérisés par
une forme non-convexe des cycles (insert de la figure 1.9b). Ce mécanisme est ob-
servé pour les amplitudes de déformations plastiques supérieures à 0,89%. Il a été
attribué par Asaro (1975) à une réversibilité de la déformation en présence de pré-
cipitation non-cisaillable 2. L’ensemble des courbes détaillées concernant ce point et
les suivants se trouvent en annexe A (Figures A.3 à A.8).
Dans les deux alliages, un adoucissement cyclique est observé pour Rε = −1 (fi-
gures 1.11a et 1.11b). La littérature n’indique de son côté aucun écrouissage cyclique
marqué dans le 2050 (Richard, 2011).
En prenant comme déformation au seuil plastique 0,55% (légèrement inférieure
aux valeurs mesurées), on constate un adoucissement de 15MPa après 10% de dé-
formation plastique cumulée dans le 2050, soit 33 cycles pour une déformation de
0,7% (resp. 25MPa après 50%, soit 167 cycles). En admettant la même déformation
au seuil plastique pour le 7050, on a un adoucissement de 14MPa après 10% de
déformation plastique cumulée (resp. 20MPa après 50%).
Pour les essais pilotés en déformation à Rε = 0,1, un léger mécanisme de dur-
cissement apparaît (figures 1.11e et 1.11f) : la contrainte de traction maximum
diminue à chaque cycle, mais ne compense pas l’augmentation en valeur absolue
de la contrainte de compression maximum, ce qui amène à un élargissement de la
surface de charge (figure 1.10).
2. Dans cette partie, le mécanisme est expliqué par la réversibilité du glissement. Il a été observé
à plusieurs reprises dans des essais de traction-compression, comme dans les alliages AlMgSi par
Proudhon et al. (2008). Une modélisation en est proposée dans Wulfinghoff et al. (2015).
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Figure 1.9 – Comportement cyclique à déformation imposée ; Rε = −1 ; 1er, 10ème
et 100ème cycle, pour différentes valeurs de déformation imposée (courbes détaillées
en annexe A).
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(a) 2050-T8
(b) 7050-T7451
Figure 1.10 – Comportement cyclique à εtot = 0,01 ; Rε = 0,1 ; 1er, 10ème et 100ème
cycle (courbes détaillées en annexe A).
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(b) 7050-T7451 – R=-1 – cycles
 400
 450
 500
 550
 600
 0  0,5  1  1,5  2  2,5
A
m
p
lit
u
d
e
 d
e
 c
o
n
tr
a
in
te
 (
M
P
a
)
Plasticite cumulée
0,0066 (2−2−2)
0,0072 (2−2−4)
0,0078 (2−2−3)
0,0106 (2−2−5)
(c) 2050-T8 – R=-1 – plasticité cumulée
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(d) 7050-T7451 – R=-1 – plasticité cumulée
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Figure 1.11 – Adoucissement et durcissement cyclique lors des essais à déformation
imposée (respectivement Rε = −1 et Rε = 0,1).
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1.3.3 Durées de vie
Les essais permettant d’obtenir les courbes de Wöhler des deux alliages ont
été réalisés sur des éprouvettes de section rectangulaire à faible concentration de
contrainte (Kt = 1,04). Ceci complète les essais sur éprouvettes à trou (Kt = 2,3)
habituellement réalisés (Delacroix, 2011; Ronxin, 2011). Les conditions expérimen-
tales ainsi que les éprouvettes sont détaillées en Annexe A.
Durées de vie supérieures pour le 2050 Ronxin (2011) a montré les meilleures
performances de l’alliage 2050–T8 comparé à l’alliage 7050–T7451 sur éprouvettes
à trou. Cette supériorité en durée de vie du 2050–T8 est aussi nettement observée
sur les éprouvettes à faible concentration de contrainte (Figure 1.12).
Effet du polissage sur la durée de vie Les résultats obtenus dans le cadre de
cette thèse complètent ceux de Delacroix (2011). Dans cette précédente étude, la
distinction est faite entre les éprouvettes « brutes d’usinage » et les éprouvettes po-
lies. Dans les essais de la présente thèse, la distinction est faite entre les éprouvettes
polies imparfaitement et celles auxquelles une attention particulière a été apportée 3.
Dans les deux études existe une classe « moins bien polie » que l’autre.
L’ensemble des résultats montre qu’un mauvais polissage a un effet néfaste sur
la durée de vie de l’alliage 2050–T8. À 200MPa pour les éprouvettes à trou de
Delacroix (2011) ainsi qu’à 330MPa et 350MPa sur les éprouvettes quasi-lisses
de cette étude, deux groupes de durée de vie se distinguent. L’effet observé est
le suivant : aucune éprouvette catégorisée dans les classes « moins bien polie »
n’apparaît dans le groupe à grande durée de vie. On en conclut qu’en présence de
défauts visibles à l’œil (comme des défauts liés à l’usinage, voire des rayures), la
durée de vie est considérablement réduite.
Durées de vie et limite d’élasticité Les essais de traction ont mis en évidence
une limite d’élasticité plus élevée pour l’alliage 2050-T8 que pour le 7050-T7451. Le
2050-T8 présente également un meilleur comportement en fatigue que le 7050-T7451
(courbes de Wöhler décalées).
Toutefois, dans les alliages d’aluminium, la corrélation entre limite d’élasticité
et limite de fatigue n’est pas évidente. Ainsi, dans les alliages 2xxx et 7xxx (avec
σe > 350MPa), pour des durées de vie autour de 100 000 cycles sur éprouvettes
lisses, aucune corrélation n’existe 4.
L’explication du meilleur comportement en fatigue de l’alliage 2050 vis-à-vis
du 7050 n’est donc pas, ou pas uniquement, à attribuer à la différence de limite
d’élasticité entre les deux matériaux.
3. de façon à limiter au maximum les rayures résiduelles et les oxides résiduels (dont l’apparition
en surface est liée à la technique d’usinage).
4. Source : document interne de Constellium.
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Figure 1.12 – Courbes de Wöhler et défauts à l’origine des ruptures (éprouvettes à
faible concentration de contrainte, Figure A.9a). Les grandes durées de vie (points
entourés) sont uniquement obtenues pour les éprouvettes dont l’état de surface est
le plus soigné.
1.4 Points importants
Ce court chapitre introductif a eu pour mission principale de présenter les ma-
tériaux et les techniques expérimentales utilisées dans la suite de cette thèse. Les
caractéristiques les plus importantes des deux matériaux sont rappelées dans le
tableau synthèse qui suit. Il est dès à présent important de noter le meilleur com-
portement en fatigue de l’alliage 2050 (Al-Cu-Li) en comparaison avec l’alliage 7050
(Al-Zn). L’attention est attirée sur le fait que la limite d’élasticité macroscopique
et la contrainte à rupture, plus élevées dans le 2050, n’expliquent pas a priori la
différence de comportement en fatigue. La recherche des causes de cette différence
fait l’objet des chapitres à venir, et nécessite une analyse précise de l’état initial,
ainsi que des étapes d’amorçage et de propagation.
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MATÉRIAUX
Matériaux étudiés à quart épaisseur
Éprouvettes prélevées en sens L
2050-T8 7050-T7451
laminé 60mm laminé 65mm
Grains ∼ 750µm×150µm×35µm ∼ 1500µm×500µm×50µm
Texture
mixte recristallisation/ recristallisation avec
laminage résidu de laminage
COMPORTEMENT MÉCANIQUE
Traction
2050-T8 7050-T7451
Re0,2 = 495MPa Re0,2 = 432MPa
Cyclique
adoucissement cyclique à R = −1 : ∼ 20MPa
léger durcissement cyclique à R = 0,1
Fatigue
mauvais polissage = durée de vie réduite
Re(2050) > Re(7050) ne peut expliquer à elle seule
le meilleur comportement du 2050 en fatigue
CARACTÉRISATION PAR TOMOGRAPHIE
ESRF Résolution 3D
ID22 ∼100 nm Caractérisation des intermétalliques
ID19 ∼ 1µm Suivi in situ des fissures de fatigue
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Chapitre 2
Particules à l’état initial
Les particules intermétalliques sont à l’origine de la majorité des amorçages de
fissures de fatigue dans les conditions expérimentales de cette thèse (chapitre 3) :
alliages 2050 et 7050 sous air, et pour des durées de vie de l’ordre de 100 000 cycles
(celles visées lors du dimensionnement des structures aéronautiques). Leur caracté-
risation détaillée est entreprise dans ce chapitre. L’étude se focalise sur les caracté-
ristiques dont le rôle sur l’amorçage est avéré ou pressenti. Ceci inclut :
— la nature des particules (chimie, cristallographie, module d’élasticité),
— la distribution de taille,
— la morphologie,
— la présence d’amas (particules et pores),
— le mode d’endommagement des particules,
— la présence d’endommagement dès l’état initial,
— la position des particules relativement aux joints de grains.
Les trois premiers points sont reliés à certains des cinq proposés par Murakami
(2002) : taille de l’inclusion, propriétés élastiques, composition chimique, forme de
l’inclusion et adhésion à la matrice. Par ailleurs, les mécanismes étant intrinsèque-
ment tridimensionnels, la question de la pertinence de leur détermination par des
mesures 2D est soulevée.
2.1 État de l’art
2.1.1 Nature des particules
Les particules évoquées dans la littérature pour divers alliages de la famille 7xxx
sont classiquement les particules Mg2Si et Al7Cu2Fe. Les mesures EDX attestent
régulièrement de ces compositions (Morris, 1978; Xue et al., 2007a). Dans le cas
des alliages de la famille 2xxx, en présence ou non de lithium, la composition des
particules n’est pas connue de façon claire. Dans les alliages sans lithium contenant
du manganèse, comme le 2024, ce dernier élément semble présent dans les particules
(Merati, 2005; Proudhon, 2005). C’est également le cas dans les alliages Al-Cu-Li
21
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(Delacroix, 2011; Ma et al., 2011). Les particules contiennent ainsi les éléments Al,
Cu, Fe et Mn, mais aucune stœchiométrie précise n’est proposée. Elles seront par la
suite notées Al-Cu-Fe-Mn. Plusieurs compositions coexistent en effet : des particules
plus ou moins riches en cuivre ont déjà été observées (Ma et al., 2011), témoignant
d’une variabilité des compositions à l’intérieur d’une même tôle (Figure 2.1).
Figure 2.1 – Image MEB-BSE de parti-
cules Al-Cu-Fe-Mn biphasées contenues
dans une tôle de 2099-T8, d’après Ma
et al. (2011).
SiC
Al–Cu–Fe
Figure 2.2 – Visualisation de particules
obtenues à la suite d’une expérience de
nanotomographie sur du 2124/SiC/25p
MMC, d’après Requena et al. (2009).
Les informations cristallographiques et mécaniques de la littérature sur les phases
Mg2Si et Al7Cu2Fe ont été détaillées par Nizery (2012). Le module d’Young des
particules Al7Cu2Fe est estimé autour de 160GPa. Le cas des particules Mg2Si
est plus incertain, puisque les mesures varient entre 50GPa et 120GPa suivant les
publications (Tableau 2.1). Aucune donnée mécanique n’a pour l’instant été relevée
sur les particules Al-Cu-Fe-Mn.
Les propriétés de dilatation thermique de ces particules restent mal connues.
Pour les Mg2Si, les valeurs de la littérature varient entre 7,5 · 10−6K−1 (Zhang
et al., 2000), 13,5 · 10−6K−1 (Wang et al., 2010) et 12,3 · 10−6K−1 (Bessas et al.,
2014) 1. Aucune valeur n’a été trouvée pour les particules Al7Cu2Fe et Al-Cu-Fe-
Mn 2. En comparaison, le coefficient de dilatation thermique de l’aluminium est
23− 24 · 10−6K−1.
2.1.2 Morphologie
En ce qui concerne la morphologie, les observations 3D se révèlent bien plus riches
que celles en 2D vu la complexité des formes rencontrées. Elles restent cependant
rares en raison de la résolution requise.
1. Bessas et al. (2014) ont mesuré le coefficient de dilatation volumique (37 · 10−6K−1) à partir
duquel le coefficient linéaire de dilatation peut être estimé (αvol ≈ 3αlin)
2. Pour des quasi-cristaux de compositions proches (Al65Cu23Fe12, Al65Cu24Fe11 et
Al67Cu22Fe11), les valeurs varient entre 10− 25 · 10−6K−1 (Korsunsky et al., 2001).
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Al7Cu2Fe
Bozek et al.
(2008)
Petton
(1995)
Petton
(1995)
Petton
(1995)
Oswald
(2003)
Beake
(2011)
E (GPa) 160,9± 7,6 132,4± 0,5 148,4± 4,3 167,0± 10,9 133,6± 17,8 175± 15
Dureté – 8,5± 0,5 9,5± 0,5 12,4± 0,6 – 10,5± 0,5
KIc 0,14± 0,07 – – – – –
σmax 1350-1580 – – – – –
Méthode nanoind. nanoind.
(7,5mN)
nanoind.
(3mN)
nanoind.
(1mN)
nanoind. (25
à 300 nm)
nanoind.
Mg2Si
Whitten
et al.
(1965)
Mondolfo
(1976)
Petton
(1995)
Petton
(1995)
Munoz-
Palos
et al.
(1996)
Oswald
(2003)
Wang et al.
(2007)
Beake
(2011)
E (GPa) 121 – 82± 3 99± 5 120 50± 5 – 55± 5
Dureté – 4,5 4,1± 0,3 5,9± 1,0 – – 4,4± 0,5 ≈ 2,5
KIc – – – – – – 1,35± 0,25 –
Méthode sonore – nanoind.
(3mN)
nanoind.
(1mN)
– nanoind.
(25 à
300 nm)
dureté
vickers
nanoind.
Tableau 2.1 – Comparaison des valeurs de propriétés mécaniques trouvées dans
la littérature pour les particules Al7Cu2Fe et Mg2Si. La ténacité est donnée en
MPa ·m 12 , d’après l’étude bibliographique de Nizery (2012).
Certaines études (Merati, 2005, dans du 2024) présentent un grand nombre d’ob-
servations de particules en surface et permettent d’acquérir une impression visuelle
d’ensemble en 2D. D’autres, à l’aide de mesures de tomographie haute-résolution,
permettent d’avoir une idée de leur morphologie 3D (Proudhon, 2005; Delacroix,
2011, dans du 2024 et du 2050 respectivement). En revanche, la tomographie haute-
résolution est insuffisante pour la détection de ruptures dans les particules. Pour
cela, des mesures de nanotomographie sont requises, comme celle réalisée par Re-
quena et al. (2009) dans du 2124/SiC/25p MMC (Figure 2.2).
Il y a encore un manque d’informations tridimensionnelles précises concernant
la morphologie des particules des alliages des familles 2xxx et 7xxx.
2.1.3 Distribution de taille 2D/3D et alignement
Les distributions de taille des particules sont habituellement obtenues en 2D
(Oswald, 2003; Payne et al., 2010), et parfois en 3D en utilisant la tomographie
par rayons X (Delacroix, 2011). Leurs dimensions caractéristiques sont inférieures à
20µm.
Distributions 2D et 3D
Les mesures de distribution 3D sont coûteuses et peu accessibles. Des méthodes
existent pour estimer les distributions 3D à partir de distributions 2D. Elles reposent
néanmoins sur un certain nombre d’hypothèses.
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Zhang et al. (1998) ont mis en application une telle méthode sur les particules
et les pores d’une tôle de 7050-T7451. Les hypothèses sont les suivantes :
— les distributions sont lognormales,
— les particules sont des ellipsoides de mêmes rapports a/b et a/c,
— les grands-axes des particules sont tous alignés, ou alors la répartition est
totalement aléatoire.
Il leur est possible – à partir des observations dans les plans L-TL, L-TC et
TL-TC – d’identifier les cinq paramètres (3 pour la loi lognormale et 2 pour les
rapports des ellipsoides) qui permettent de remonter à la distribution 3D.
Alignement avec la direction de laminage
Afin de valider la troisième hypothèse – alignement des particules – de façon
quantitative, Zhang et al. (1998) utilisent un facteur d’orientation Ω. Ce paramètre
mesure l’alignement global des particules. En l’analysant, les auteurs ont conclu à
une orientation aléatoire des pores, ainsi que des particules en surface et à quart
épaisseur dans leur tôle de 7050-T7451. En revanche, ils constatent un alignement
des particules dans la direction de laminage à cœur. Cette notion d’alignement est
d’autant plus pertinente que les objets ont un rapport d’aspect significativement
plus grand que 1.
L’alignement des particules allongées, et le non-alignement des pores sphériques,
a également été remarqué de façon qualitative dans diverses études (Xue et al.,
2007a; Delacroix, 2011).
2.1.4 Présence d’amas
À l’issue de leur travail visant à tirer le maximum d’informations des données
2D pour en obtenir en 3D, Zhang et al. (1998) soulignent l’impossibilité de traiter
de façon satisfaisante la question de la répartition spatiale, c’est-à-dire la notion
d’amas ou de proximité, à partir de simples observations de surface : des mesures
3D sont nécessaires.
À la connaissance de l’auteur, il n’existe pas d’analyse quantitative en 3D dans
les familles d’alliages étudiées analysant la proximité entre particules et/ou pores.
La notion d’amas entre particules a toutefois été observée qualitativement à maintes
reprises en 2D, comme dans l’étude de Xue et al. (2007a) sur une tôle de 7075-T651
où les particules apparaissent par endroit alignées et proches.
2.1.5 Position des particules vis-à-vis des grains
La détection de la position des particules vis-à-vis des joints de grains nécessite
d’effectuer une attaque, ou, de façon moins destructive, une analyse EBSD. En
utilisant cette méthode sur une tôle de 7075-T651 (taille de grain 200×60×20µm),
Xue et al. (2007a) ont remarqué, comme d’autres auteurs, que les particules ne sont
situées préférentiellement ni aux joints de grains, ni à l’intérieur des grains.
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2.1.6 Endommagement des particules
Mode d’endommagement des particules
Lors d’observations en surface, deux types d’endommagement sont détectés. Le
premier type, déjà observé par Morris (1978) sur du 2219-T851, se présente sous
la forme d’une fissure au sein d’une particule à l’intérieur de laquelle se trouve une
lamelle de matrice d’aluminium (Figure 2.3). Le second type d’endommagement,
qui nécessite des observations à plus haute résolution comme celles de Payne et al.
(2010), consiste également en la rupture des particules et donne l’impression d’une
rupture où les deux faces sont quasi en contact (Figure 2.4). Dans les deux cas, la
rupture des particules peut être qualitativement décrite comme du mode I (rupture
orthogonale à la direction de laminage). Ces deux types sont distingués dans cet
état de l’art, car ils indiquent vraisemblablement que la rupture des particules peut
intervenir à différents moments au cours du traitement thermomécanique des tôles.
Dans ces alliages, aucune décohésion à l’état initial n’est détectée.
Probabilité d’endommagement à l’état initial
Les données statistiques sur l’endommagement des particules à l’état initial sont
rares. La principale source est l’étude de Payne et al. (2010). En utilisant des obser-
vations MEB à fort grandissement (> ×2000), les auteurs ont détecté que certaines
particules situées en surface d’éprouvettes prélevées dans une tôle de 7075-T651
étaient cassées dès l’état initial. Sans que cela ait été formellement confirmé, tout
porte à croire que les particules analysées sont des Mg2Si et des Al7Cu2Fe. La rup-
ture observée dans ce cas-là n’est pas du même type que celle présentée par Morris
(1978) : aucune lamelle d’aluminium n’est en effet évoquée, ni visible sur les images
de la publication. D’un point de vue quantitatif, l’article fournit des données sur le
nombre de particules de plus de 1,9µm cassées à l’état initial, ainsi que des données
moyennes 3.
2.1.7 Bilan de l’état de l’art, et poursuite de l’étude
Les données de la littérature en ce qui concerne les particules présentes dans les
alliages 2xxx et 7xxx, et leur état initial, apparaissent assez dispersées. Par ailleurs,
si un certain nombre de données ont déjà été rapportées au sujet des Al7Cu2Fe et
Mg2Si, les particules Al-Cu-Fe-Mn sont peu connues.
3. Avertissement : des données comme la taille moyenne des particules cassées ou la fraction
globale de particules cassées sont à regarder avec une grande précaution. En effet, (i) si dans le
cas d’une distribution de taille gaussienne la moyenne correspond à l’abscisse au niveau du pic,
son interprétation est plus complexe pour d’autres distributions ; (ii) étant donnée la distribution
de taille exponentiellement décroissante des particules, la fraction globale de particules cassées
pourrait aisément varier d’un ordre de grandeur si une autre valeur critique que 1,9µm avait été
choisie, ce qui empêche donc toute comparaison.
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Figure 2.3 – Zoom MEB sur une parti-
cule Al7Cu2Fe contenant une lamelle de
matrice d’aluminium ayant mené à une
fissure de fatigue, d’après Morris (1978).
Figure 2.4 – Endommagement d’une
particule après 300 cycles de fatigue
dans un alliage 7075-T651. Cet endom-
magement, également rencontré avant
tout chargement, diffère de celui vi-
sible en Figure 2.3. D’après Payne et al.
(2010).
Les analyses présentées dans la suite de ce chapitre visent à compléter les ré-
sultats de la littérature au sujet de la caractérisation des particules présentes au
sein des alliages 7050-T7451 et 2050-T8 étudiés dans le cadre de cette thèse. Les
analyses EDX menées sur les tôles de cette étude montrent qu’il s’agit effectivement
des particules Al7Cu2Fe (7050), Mg2Si (7050) et Al-Cu-Fe-Mn (2050), dont il a été
question dans l’état de l’art.
Dans un premier temps seront décrites et comparées les distributions 2D et
3D de particules et de pores. Une analyse de la répartition spatiale sera ensuite
menée, en se concentrant sur la proximité entre particules et pores. Une analyse
de la morphologie 3D suivra, ainsi que celle de la chimie, toutes deux largement
basées sur des résultats de tomographie. Enfin, les effets de nature, taille et forme
des particules sur leur probabilité de rupture à l’état initial seront analysés à partir
d’observations 2D et 3D.
Cette étude fait appel à la notion de diamètre équivalent (diamètre qu’aurait
une sphère de même volume – cas 3D – ou un disque de même surface – cas 2D).
Il est nécessaire de distinguer les diamètres équivalents 3D (Deq3D) des diamètres
équivalents 2D obtenus dans les différents plans L-TL, L-TC ou TL-TC (DL−TLeq2D ,
DL−TCeq2D et D
TL−TC
eq2D ). Ces différents diamètres équivalents ne sont pas comparables
entre eux, bien que la même désignation « diamètre équivalent » (Deq) soit utilisée.
2.2 Distributions 3D de particules et pores
Les fractions volumiques et les tailles de particules ont été obtenues à l’aide des
images de tomographie haute résolution (taille de voxel de 0,32µm). Le volume
de matériau analysé est 0,22mm3. Les plus petits pores et particules n’ont pas été
pris en compte dans les statistiques suivantes, en raison de l’effet de bruit (volume
Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2015ISAL0131/these.pdf 
© [E. Nizery], [2015], INSA Lyon, tous droits réservés
CHAPITRE 2. PARTICULES À L’ÉTAT INITIAL 27
seuil fixé à 10 voxels). Aussi bien en tomographie qu’en microscopie optique ou
électronique à balayage, les particules se distinguent clairement les unes des autres
par leur niveau de gris distinctif (Figure 2.5). En raison du plus grand nombre de
particules que de pores et de l’importance particulière des plus grandes particules
en fatigue, le taille seuil de comptage des particules est choisie plus élevé que celle
des pores.
Le tableau 2.2 rassemble des statistiques sur les fractions volumiques et les distri-
butions 3D des plus grandes particules (Deq3D > 7,4µm) et pores (Deq3D > 1,6µm).
Deq3D désigne le diamètre équivalent en 3D, et S la sphéricité (partie 2.4.1).
Défaut
Nb1 Nb2
fV fDelacroixV D
max
eq3D Smoypart. > 7,4µm > 15µm
pore > 1,6µm > 6µm
Al-Cu-Fe-Mn 1115 175 0,65% 0,32% 47µm 0,44
Pores (2050) 388 68 0,014% 0,009% 12,3µm 0,89
Al7Cu2Fe 945 312 0,78% – 36µm 0,47
Mg2Si 304 – 0,15% – 17µm 0,46
Pores (7050) 944 42 0,018% – 9,6µm 0,89
Tableau 2.2 – Tailles et fraction volumique des particules et pores contenues dans les
alliages 2050 et 7050, obtenues à l’aide de la tomographie 3D (voxel de 320 nm). fV
désigne la fraction volumique, Deq3D le diamètre équivalent (3D) et S la sphéricité.
Nb1 représente le nombre de particules de plus de 7,4µm de diamètre équivalent
(3D), et de pores de plus de 1,6µm, tandis que Nb2 représente les particules de plus
de 15µm et les pores de plus de 6µm. Le volume analysé est de 0,22mm3.
2.2.1 Particules
La distribution des particules (Figure 2.6a) permet de noter les points suivants :
— Dans la tôle en 7050–T7451, lesMg2Si sont beaucoup moins nombreux que les
Al7Cu2Fe : 1mm3 de matière contient au plus quelques Mg2Si mais plusieurs
centaines d’Al7Cu2Fe de diamètre supérieur à 20µm.
— Les Al-Cu-Fe-Mn de la tôle en 2050 de diamètre équivalent (3D) compris
entre 15µm et 20µm sont environ deux fois moins nombreux que lesAl7Cu2Fe
de la tôle en 7050.
— En revanche, les Al-Cu-Fe-Mn sont au moins aussi nombreux que lesAl7Cu2Fe
à partir d’environ 30µm de diamètre équivalent (3D).
2.2.2 Pores
La distribution des pores dans les deux alliages (Figure 2.6b) montre que les
diamètres sont inférieurs à 15µm, et que leur fraction volumique est comparable
(∼0,016%). Le pic de densité des pores est autour de 5µm dans le 2050, et 2µm
dans le 7050. La tôle en 2050-T8 contient davantage de pores de diamètre supérieur
à 7µm que celle en 7050-T7451.
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Al-Cu-Fe-Mn
10µm
(a) Particule Al-Cu-Fe-Mn, alliage 2050-T8
(MEB)
Al7Cu2Fe
Mg2Si
10µm
(b) Particules Al7Cu2Fe et Mg2Si, alliage
7050-T7451 (MEB)
Al-Cu-Fe-Mn
rupture
pore
10µm
(c) Particule Al-Cu-Fe-Mn cassée, alliage
2050-T8 (coupe d’un volume imagé en na-
notomographie, couleurs inversées)
Al7Cu2Fe
Mg2Si
pore
10µm
(d) Particules Al7Cu2Fe et Mg2Si, alliage
7050-T7451 (coupe d’un volume imagé en
nanotomographie, couleurs inversées)
Deq = 13µm
Deq = 30µm
(e) Visualisation 3D de deux particules Al-Cu-Fe-Mn à partir d’images de tomographie
haute-résolution (alliage 2050-T8)
Figure 2.5 – Visualisation, à l’aide de différentes techniques, des particules conte-
nues dans les alliages 2050-T8 et 7050-T7451.
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Figure 2.6 – Distribution de taille (Deq3D) des particules et des pores contenus dans
les alliages 2050-T8 et 7050-T7451, dans un volume de 0,22mm3. Visualisation 3D
de particules Al-Cu-Fe-Mn.
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2.2.3 Comparaison des données 2D et 3D
Comme le montre l’état de l’art présenté au début de ce chapitre, les distributions
2D sont plus facilement obtenues que celles en 3D (microscopie optique, MEB), et
donc plus répandues. Malheureusement, les distributions 2D et 3D ne sont pas
directement comparables : un nombre de particules par mm2 n’est jamais homogène
à un nombre de particules par mm3. Dès lors, il est possible de faire appel (i) soit
à la stéréologie pour transformer les distributions 2D en distributions 3D (Russ &
Dehoff, 1999), (ii) soit à des méthodes permettant de transformer les distributions
3D en distributions 2D. Dans les deux cas, l’objectif est d’obtenir des grandeurs
homogènes, qui peuvent être comparées.
Pour estimer la distribution 3D de particules à partir d’observations 2D réalisées
dans un seul plan, la stéréologie nécessite d’émettre des hypothèses contraignantes
sur la morphologie des particules. Afin de les éviter, la seconde option est choisie :
transformer les distributions 3D en distributions 2D. Pour les deux matériaux de
l’étude, les distributions comparables (2D) sont obtenues comme suit :
1. La première (équivalente à observer une surface polie, nommée « 2D réelle »)
consiste à analyser les distributions dans une multitude de plans L-TL, L-TC
ou TL-TC 4, à partir des images de tomographie. La surface totale de mesure
est 690mm2.
2. La seconde (appelée « idéale ») doit représenter au mieux le diamètre 3D.
Elle s’affranchit pour cela de la complexité de forme des particules en substi-
tuant, dans les images 3D, les particules par leur ellipsoide équivalent (avec
conservation du volume). Les particules sont supposées alignées avec la di-
rection de laminage. Comme dans le cas précédent, un tirage est effectué
dans les plans L-TL, L-TC ou TL-TC. L’algorithme précis de cette seconde
méthode est donné en annexe B.1.
La comparaison montre que le nombre de grandes particules est sous-estimé lors
des observations surfaciques dans les plans L-TL et L-TC (Figure 2.7), par rapport
aux observations 3D. Inversement, le nombre de petites particules est surestimé.
L’erreur dépend de l’alliage et des tailles de particules considérées. Elle est due au
fait que les grandes particules, non-ellipsoïdales, sont comptabilisées comme plu-
sieurs plus petites (Figure 2.8).
La distribution idéale dans le plan TL-TC reste davantage fidèle à la distribution
réelle. Associé au fait que la dimension des particules (DTL−TCeq2D > 5µm) dans ce
plan joue un rôle particulier sur l’amorçage, il est préconisé d’utiliser la distribution
de taille dans les plans TL-TC pour les modèles de durée de vie nécessitant une
distribution.
4. Les plans inclinés ne sont pas étudiés.
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Figure 2.7 – Comparaison des distributions 2D réelles et idéales issues d’observa-
tions en volume, par mm2.
coup
e 2D
Figure 2.8 – La seule grande particule présente en 3D (gauche) apparaît comme
quatre petites en 2D (droite) lorsqu’elle est observée dans le plan L-TL.
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2.3 Analyse des amas de particules et pores
Le rôle de cette partie est de quantifier la notion d’amas dans les alliages étudiés.
Il s’agit de traiter en 3D la question de la proximité des particules et des pores, qui
est souvent très difficile à déceler en surface (rebouchage des pores lors du polissage,
ou localisation sous la surface).
2.3.1 Définition des amas
Un amas est ici défini comme un ensemble de particules ou pores (« éléments »)
séparés d’une distance inférieure à une valeur D. La distance entre les éléments peut
être mesurée surface à surface ou alors centre à centre (cas traité en annexe B.3).
Pour chaque volume de tomographie, le calcul de la distance entre les surfaces
des différentes particules et pores en 3D nécessite 6 heures en utilisant 12 cœurs et
100Go. L’algorithme a été codé en Java pour les besoins de cette étude. Une fois
les distances calculées, les amas sont construits comme suit :
— la construction part d’un ensemble contenant un seul élément qui n’appar-
tient à aucun amas déjà constitué, et non identifié comme isolé,
— à chaque étape, on y ajoute tous les éléments qui sont situés à une distance
inférieure à D d’un élément de l’ensemble,
— l’algorithme s’arrête lorsque plus aucun élément ne peut être ajouté à l’en-
semble. S’il contient plus de deux éléments, l’ensemble est un amas.
La valeur D = 0,96µm (3 voxels) est choisie, pour deux raisons. D’une part elle
correspond à un critère de contact entre particules et pores (2-3 voxels correspond
à la résolution en tomographie). D’autre part, les résultats sont stables puisqu’ils
restent très similaires pour les valeurs D = 1,92µm et D = 2,88µm (annexe B.2).
2.3.2 Proximité particules/pores dans le 2050 et le 7050
Les trois principaux résultats sont communs aux deux alliages :
1. Dans les amas contenant particules et pores, plus les particules sont grandes,
plus les pores le sont également (Figure 2.9b).
2. Plus un amas de particules est grand, plus il a de chances de contenir un pore.
La probabilité est supérieure à 50% pour les amas de plus de 20µm, et atteint
presque 100% pour ceux de plus de 35µm. La probabilité est légèrement plus
élevée dans la tôle de 2050 que dans celle de 7050 (Figure 2.9a).
3. Plus un pore est grand, plus il a de chances d’être attenant à des particules.
La probabilité est supérieure à 50% pour des pores de plus de 6µm, et est
proche de 100% pour ceux de plus de 10µm (Figure 2.9c). Les résultats sont
très similaires dans les deux alliages.
Les résultats peuvent être résumés en disant que les grandes particules et les
grands pores ne sont jamais isolés. Au cours du processus de fabrication, la formation
des pores et des particules sont ainsi vraisemblablement très liées.
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Figure 2.9 – (a) Probabilité pour une grande particule d’être attenante à un pore,
et visualisation de particules Al–Cu–Fe–Mn de la tôle de 2050-T8, (b) taille des
pores en fonction de celle de l’amas qui les contient, (c) probabilité pour un pore
d’être situé près d’une grande particule.
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2.4 Description 3D des particules
2.4.1 Sphéricité 3D : les grandes particules ont des formes
plus irrégulières
La sphéricité S est définie comme le rapport entre le volume V de la particule et
le volume VA qu’aurait une boule de même surface A que la particule. Cela donne
après simplification :
S = 6V
√
π
A3
Ce paramètre est une mesure de la complexité de la forme des particules qui va
au-delà de son caractère elliptique (déjà pris en compte par le facteur de forme). Il
vaut 1 pour les sphères. Des exemples de sphéricité de particules réelles sont donnés
en figure 2.10, et encore davantage en annexe sur la Figure B.2.
Expérimentalement, pour des particules de facteur de forme a
c
constant (a re-
présente le plus grand axe et c le plus petit de l’ellipsoïde approché), on observe une
diminution de la sphéricité quand la taille de la particule augmente (fig. 2.11d) : les
grandes particules ont des formes plus irrégulières que les petites.
Les pores, quelles que soient leurs tailles ou l’alliage considéré, ont quant à eux
une sphéricité comprise entre 0,8 et 1 (Figure 2.12) : leur forme est très régulière.
(a) Deq = 7µm, Sph = 0,66 (b) Deq = 35µm, Sph = 0,15
Figure 2.10 – Visualisation 3D de particules Al–Cu–Fe–Mn du 2050. Le diamètre
équivalent (3D) des amas et la sphéricité de la plus grande particule sont donnés.
Note. Cette mesure fait intervenir les surfaces des particules, or les surfaces
d’objets réels ne sont pas rigoureusement définies du fait de leur caractère fractal.
La surface ici utilisée est une interpolation effectuée à partir des voxels extérieurs
des objets. Les résultats de cette analyse peuvent être comparés entre eux, mais
il faudra faire attention lors de toute comparaison numérique avec des résultats
extérieurs.
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Figure 2.11 – Évolution de la sphéricité des particules en fonction de leur taille.
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Figure 2.12 – Évolution de la sphéricité des pores en fonction de leur taille.
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2.4.2 Morphologie
Grâce à l’expérience de nanotomographie, la morphologie 3D d’une particule
dans chacun des deux alliages a pu être obtenue avec une résolution de 100 nm
(taille de voxel 50 nm). Une visualisation de ces particules après seuillage et maillage
surfacique par Avizo est présentée en figure 2.13. Ces particules ont également été
maillées en volume, pour le besoin des simulations par éléments finis.
Les images obtenues montrent que ces grandes particules sont associées à des
pores (en rouge sur les visualisations). Dans le cas du 2050 il est possible de dis-
tinguer la rupture d’une grande particule. Dans le cas du 7050, le pore sépare deux
particules alignées. Ces deux observations sont en accord avec l’analyse des amas
menée précédemment.
20µm
rupture
L
(a) 2050
20µm
L
(b) 7050
Figure 2.13 – Morphologie 3D des particules (orange) et pores (rouge). (a) Dans
le 2050 l’une des grandes particules est cassée ; (b) la morphologie complexe des
particules du 7050 les fait ressembler à des coraux.
2.5 Chimie des particules
2.5.1 Composition des particules
7050 Les particules contenues dans le 7050-T7451 sont connues dans la littérature
comme étant des particules Al7Cu2Fe et Mg2Si. Afin de vérifier la composition
des particules réellement trouvées dans la tôle étudiée, des analyses EDX et une
identification de phase à l’aide des bandes de diffraction obtenues par EBSD (réalisée
à Constellium par Nardin (2014)) ont été effectuées sur quelques particules. Les
données cristallographiques proviennent de la base de données du logiciel Bruker
utilisé (Figure 2.14) :
— les particules au cuivre sont majoritairement des Al7Cu2Fe (structure tétra-
gonale, groupe de symétrie P 4/mnc, paramètres de maille a0 = b0 = 6,336Å,
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et c0 = 14,87Å, 40 atomes/maille, densité massique 4,137),
— la phase Al2CuMg est à la fois plus petite (< 10µm) et qualitativement
bien moins fréquente que la précédente dans la tôle étudiée (structure or-
thorhombique, groupe de symétrie Cmcm, paramètres de maille a0 = 4,00Å,
b0 = 9,23Å, c0 = 7,14Å, 16 atomes/maille, densité massique 3,573),
— la phase Mg2Si est aussi identifiée (structure cubique, groupe de symétrie
Fm3¯m, paramètres de maille a0 = b0 = c0 = 6,347Å, 12 atomes/maille,
densité massique 1,992).
Aluminium
Cuivre
Fer
(a) Al7Cu2Fe
Magnésium
Silicium
(b) Mg2Si
Aluminium
Cuivre
Magnésium
(c) Al2CuMg
Figure 2.14 – Structure cristallographique des particules intermétalliques de la tôle
de 7050 (base de données Bruker).
2050 Les particules du 2050-T8 contiennent selon la littérature les éléments Al,
Cu, Fe et Mn : elles se distinguent en deux groupes, en fonction de leur teneur en
cuivre.
Qualitativement, la superposition d’une image MEB et d’une cartographie d’élé-
ments chimiques montre que, souvent, les particules Al-Cu-Fe-Mn sont en réalité
composites et constituées d’entités plus ou moins riches en cuivre (Figure 2.15, étude
réalisée à Constellium).
Quantitativement, l’étude MEB-EDX de surfaces polies montre que le taux de
cuivre et de fer diminue lorsque celui de manganèse augmente (Figure 2.16). Deux
expressions de tendance sont proposées pour la composition :
Al7Cu(2−x)Fe(1−x)Mn(2x), pour x ∈ [0,1] (2.5.1)
ou
Al7Cu(3−3x)Fe(1−x)Mn(2x), pour x ∈ [0,1] (2.5.2)
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5µm
(a) Cuivre
5µm
(b) Fer et Manganèse
Figure 2.15 – Image MEB (mode SE) d’une particule Al-Cu-Fe-Mn (2050–T8)
superposée avec une cartographie EDX. La mise en évidence de teneurs différentes en
cuivre (gauche) ainsi qu’en fer et manganèse (droite) fait ressortir l’aspect composite
des particules Al-Cu-Fe-Mn. La dissolution sélective et les deux images MEB/EDX
ont été réalisées par Constellium dans le cadre du projet.
La première formulation tend vers la particule Al7Cu2Fe lorsque x tend vers 0.
Mais elle ne peut pas représenter les particules qui ont un rapport Cu
Fe+Mn
supérieur
à 2. La seconde formulation permet de mieux représenter le nuage de points Fe
Mn
en
fonction de Cu
Fe+Mn
(Figure B.6), mais nécessite d’admettre que l’ajout d’une faible
quantité de manganèse ne correspond pas à une simple substitution des atomes
de fer par des atomes de manganèse (rayons atomiques proches), car la formule ne
donne pas Al7Cu2Fe par passage à la limite : la structure cristallographique en serait
alors modifiée, en contenant par exemple des défauts à l’échelle atomique.
L’analyse des bandes de diffraction EBSD tranche davantage en faveur d’une
structure cristallographique modifiée pour les particules riches en cuivre (pas de
simple substitution Fe/Mn) : l’indexation indique parfois, mais en très mauvaise
qualité, la structure Al7Cu2Fe (aucune particule Al–Cu–Fe–Mn n’est recensée dans
la base de données utilisée) (Nardin, 2014).
L’intérêt de ces formules réside dans le fait qu’elles permettent de nommer ces
particules, tout en décrivant simplement les tendances observées (plus de manganèse
signifie moins de cuivre et de fer, et réciproquement). Elles ne décrivent pas la réalité
microstructurale, et une étude MET serait nécessaire pour mieux comprendre la
cristallographie de ces phases.
Remarque Les dispersoïdes de formule Al20Cu2Mn3 sont un ou deux ordres de
grandeur plus petits que les particules étudiées. Ces dispersoïdes ont une teneur ato-
mique en manganèse de 12%, teneur autour de laquelle il y a une zone de dépletion
pour les particules intermétalliques (Figure 2.16).
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Figure 2.16 – Mesure de l’évolution de la teneur en aluminium, cuivre et fer en
fonction de celle de manganèse dans différentes tôles de 2050–T8. Les droites repré-
sentent les évolutions théoriques prévues par les formules 2.5.1 et 2.5.2.
2.5.2 Densité des particules
La mesure de densité des particules utilise une propriété spéciale de la technique
de nanotomographie : le niveau de gris d’un voxel est proportionnel à la densité élec-
tronique du matériau traversé. Dans cette étude, la densité massique sera assimilée
à la densité électronique. Ceci induit une erreur inférieure à ±10% (annexe B.5).
L’étude est menée sur les particules du 2050–T8 et du 7050–T7451. Le coefficient
de proportionnalité qui relie la densité au niveau de gris est déterminé à l’aide des
pores contenus dans les matériaux et de la densité des alliages. En prenant les valeurs
des pics de niveau de gris (Figure 2.17), la densité moyenne des particules peut ainsi
être déterminée par la formule suivante :
dparticule =
Ngparticule −Ngpore
Ngmatrice −Ngpore × dmatrice (2.5.3)
où d désigne la densité, et Ng le niveau de gris (exprimé indifféremment en 32-bits
ou dans une unité linéairement équivalente).
À partir de la formule 2.5.3 et des images de nanotomographie, la densité calculée
est 2,09 pour les phases claires assimilées auxMg2Si (Figure2.5d). Cette valeur est à
comparer avec la mesure théorique de 1,99 aussi retrouvée expérimentalement dans
la littérature (Schmid et al., 1990). Parallèlement, pour les Al7Cu2Fe, la densité de
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Figure 2.17 – Distributions de niveau de gris dans les alliages 2050 et 7050 (obte-
nues à l’aide des images de nanotomographie).
4,25 mesurée par holotomographie est à comparer avec la valeur 4,30 mesurée par
Bown & Brown (1956) et celle calculée de 4,14. L’ensemble des résultats est donné
dans le tableau 2.3.
L’étude permet ainsi d’estimer à 4,29 ± 10% la densité des particules riches en
cuivre contenues dans le 2050. Cette valeur est très proche de celle obtenue pour
les Al7Cu2Fe, ce qui validerait l’hypothèse selon laquelle les deux particules ont des
structures cristallographiques proches (cela ne dit rien sur la présence de défauts à
l’échelle atomique).
Phase 2050 7050 Al-Cu-Fe-Mn Al7Cu2Fe Mg2Si
matrice matrice riche en Cu
dthéorique – – – 4,14 1,99
dexpérimentale 2,71 2,83 – 4,30 1,99
dholotomographie – – 4,29±0,43 4,25±0,43 2,09±0,21
Tableau 2.3 – Densité mesurée par holotomographie et comparaison avec les valeurs
théoriques et expérimentales.
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2.6 Statistiques de rupture des particules
Certaines particules sont cassées dès l’état initial. Les deux types de rupture
évoqués dans la littérature ont été retrouvés (avec ou sans lamelle d’aluminium).
Les paragraphes qui suivent établissent une corrélation entre la présence d’une rup-
ture, et certaines caractéristiques des particules. Les données 3D sont obtenues par
nanotomographie, les données 2D par imagerie MEB (grandissement ∼ ×2000) :
dans les deux cas la détection de fissure est visuelle, et la mesure des dimensions
faite par analyse d’image.
2.6.1 Remarques préalables
Deux indices permettent d’affirmer avec confiance que les premières étapes de
préparation et de polissage n’affectent pas la rupture des particules :
— les particules rompues le sont dans un plan orthogonal à la direction de
laminage,
— la nanotomographie confirme dans le cas du 2050 et du 7050 que des parti-
cules internes sont cassées ; les quelques données 3D présentées sur les statis-
tiques de rupture sont en accord avec les mesures 2D.
Concernant les moyens d’observation, il est constaté qu’un grand nombre de
ruptures visibles au MEB en haute résolution n’apparaissent pas comme telles en
microscopie optique ou au MEB à plus basse résolution (Figure 2.18) : les seules rup-
tures révélées en microscopie optique sont celles qui sont ouvertes, ou bien des pores
assimilés à des ruptures. Pour cette raison, les particules de grandes et moyennes
tailles situées dans le plan L-TL sont observées au MEB à fort grandissement. Elles
sont ensuite seuillées (Figure 2.19). Des petites particules sont également présentes
dans ces zones, ce qui permet d’acquérir des informations pour l’ensemble des tailles
de particules.
La principale incertitude de ces mesures (2D et 3D) est liée au nombre des
observations, en particulier pour les grandes particules. Des intervalles de confiance
à 80% sont calculés, suivant la méthode de Wilson 5 (Agresti & Coull, 1998).
5. En écrivant la proportion observée de particules cassées pˆ = kn , et zα/2 représentant le (1− α2 )
quantile de la loi normale standard, l’intervalle de confiance à 100(1−α)% s’obtient par la formule :pˆ+ z2α/2
2n
± zα/2
√
pˆ(1− pˆ) + z
2
α/2
4n
n
 /(1 + z2α/2
n
)
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5µm
(a) Avant chargement
5µm
(b) Après 40 cycles à σmax = 360MPa
Figure 2.18 – Images MEB-SE d’une particule Al-Cu-Fe-Mn. Avant chargement
la rupture est presque indécelable, et ne pourrait pas être détectée en microscopie
optique ou électronique à faible résolution.
5µm
(a) Image MEB-SE (b) Image après seuillage
Figure 2.19 – Seuillage d’une particule Al-Cu-Fe-Mn du 2050 permettant d’analy-
ser la taille et la morphologie des particules.
Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2015ISAL0131/these.pdf 
© [E. Nizery], [2015], INSA Lyon, tous droits réservés
CHAPITRE 2. PARTICULES À L’ÉTAT INITIAL 43
2.6.2 Effet de la nature des particules
Le premier résultat de cette analyse confirme que les différents types de particules
ont des comportements qui varient significativement (Tableau 2.4). Ainsi les Mg2Si
cassent très facilement, légèrement plus que les Al-Cu-Fe-Mn de grande taille. Au
contraire, les Al7Cu2Fe ne sont que rarement cassés à l’état initial.
La raison pour laquelle les particules Al–Cu–Fe–Mn sont davantage cassées que
les Al7Cu2Fe à l’état initial n’est pas comprise. En effet leurs structures cristallogra-
phiques sont proches (au moins pour celles riches en cuivre). Trois explications se
dessinent : (i) les particules Al–Cu–Fe–Mn sont intrinsèquement moins résistantes,
en raison d’une structure similaire mais contenant plus de défauts, (ii) les coeffi-
cients de dilatation thermique des deux types de particules sont différents, (iii) les
quelques différences du procédé de fabrication des deux alliages ont une influence
significative.
Particule Mg2Si Al-Cu-Fe-Mn Al7Cu2Fe
Nombre de particules > 10µm 12 49 53
Fraction cassée 50% 37% 2%
Tableau 2.4 – Fraction des particules de plus de 10µm de diamètre équivalent (2D,
L-TL) cassées, en fonction de leur nature.
2.6.3 Effet de la taille des particules
Avant chargement, la probabilité qu’une particule soit cassée est proportionnelle
à son diamètre équivalent (dans la gamme des tailles concernées). Ceci est observé
aussi bien en 2D (L-TL, Figure 2.20a) qu’en 3D (Figure 2.20b). Le coefficient de
proportionnalité dépend de la nature de la particule, de la matrice et des conditions
de laminage.
2.6.4 Effet du facteur de forme 2D (plan L-TL)
Les résultats numériques de Bozek et al. (2008) montrent que le facteur de forme
d’une particule affecte la contrainte ressentie par celle-ci lors d’une sollicitation
de traction. La contrainte varie du simple au double entre la forme la plus et la
moins favorable. À titre d’exemple, une particule plus allongée qu’une autre, dans
la direction L, ressentira une contrainte plus grande.
Dans le cas présent, les particules sont approchées par des ellipses de demi-
grands-axes a ≥ b. Afin de prendre en compte l’alignement ou l’orthogonalité des
particules avec la direction de sollicitation (parallèle à L), un rapport de forme RF
est introduit, qui prend en compte l’angle, α, entre le grand-axe principal et la
direction de laminage L :
RF =
(a
b
)(cos 2α)
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Figure 2.20 – Probabilité de rupture des particules Al-Cu-Fe-Mn, Al7Cu2Fe et
Mg2Si à l’état initial en fonction de leur diamètre.
Pour une particule sphérique ou orientée à 45◦, le rapport de forme vaut RF =
1. Une particule allongée dans la direction L aura un rapport supérieur à 1 (qui
coïncide avec la définition habituelle), et une particule allongée dans l’autre sens un
rapport inférieur à 1. La formule proposée est l’une des plus simples vérifiant ces
trois exigeances 6.
Dans le cas des Al-Cu-Fe-Mn, tout comme dans le cas desMg2Si, on remarque un
important effet du facteur de forme (Figures 2.21a et 2.21b). Au-delà d’une certaine
ligne limite, toutes les particules sont cassées. Des particules cassées se trouvent
également en-dessous de cette ligne : l’explication la plus probable réside dans le
caractère 3D des particules (une particule de surface qui paraît petite peut en réalité
être grande dans le volume, l’inverse n’est pas possible).
Enfin, on peut noter la différence de pente limite entre les deux types de parti-
cules. La faible pente pour les Al-Cu-Fe-Mn indique que le rapport de forme a plus
de poids dans leur critère de rupture qu’il n’en a sur celui des Mg2Si.
2.6.5 Analyse des particules cassées observées en 3D
Dans le volume de 2050 étudié (8,4 · 10−4mm3), deux particules sont cassées et
trois pores sont observés. Pour les deux particules cassées, un pore est relié à la
rupture. Le dernier pore est également en contact avec une particule, et la sépare
en deux : elle pourrait être elle-même considérée comme une fissure.
Dans le 7050, trois particulesMg2Si cassées ont été repérées ainsi que trois pores.
La plus grande des trois particules présente une rupture multiple et touche deux
pores. Toutefois, il est à noter que les fissures ne partent pas des pores comme cela
était le cas pour les particules Al-Cu-Fe-Mn du 2050. Les deux autres particules
6. Ce rapport est a priori différent du ratio entre les dimensions projetées de l’ellipse selon x
et y (par ailleurs bien plus compliqué à calculer à partir des seules dimensions a et b). Les calculs
de trigonométrie nécessaires à la démonstration sont complexes et n’ont pas été faits.
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Figure 2.21 – Représentation des particules cassées en fonction de leur diamètre
équivalent (2D, L-TL) et de leur facteur de forme. Les droites représentées cor-
respondent à des lignes limites au-dessus desquelles la très grande majorité des
particules sont fracturées.
ne touchent aucun pore ou particule. Le dernier pore est proche d’une particule
d’Al7Cu2Fe non cassée.
Il semblerait ainsi qu’il y ait une plus grande corrélation entre la rupture d’une
particule et la présence d’un pore dans le cas des Al-Cu-Fe-Mn du 2050 que dans le
cas des Mg2Si du 7050.
2.7 Points importants
Ce chapitre a analysé en détail l’état initial des potentielles zones d’amorçage
de fissures (particules intermétalliques Mg2Si, Al7Cu2Fe dans le 7050 et Al–Cu–Fe–
Mn dans le 2050). Les premiers points communs et les premières différences entre
alliages se dégagent, avant même d’avoir réalisé les essais de fatigue. Au-delà de
la complexité de morphologie des particules souvent constatée, plusieurs résultats
nouveaux méritent d’être soulignés.
Le premier résultat est la quantification de la rupture des grandes particules.
Les grandes particules au fer du 2050, et celles au silicium du 7050 (Mg2Si) sont
particulièrement nombreuses à être cassées. Les particules au fer du 7050 restent
davantage indemnes. Cette différence entre les particules au fer des deux alliages
a motivé l’approfondissement de l’analyse chimique des particules Al–Cu–Fe–Mn
(composition, densité) moins connues que leurs homologues Al7Cu2Fe. Aucune ex-
plication n’a pour l’instant permis de comprendre leur différence de comportement
malgré des compositions et des densités très proches. Seules des hypothèses ont été
formulées, qui indiquent la nécessité d’une étude par microscopie en transmission.
Le second résultat améliore la connaissance de la répartition des défauts dans les
alliages d’aluminium à haute résistance : les plus grands pores et les plus grandes
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particules sont toujours en contact. Ce résultat de tomographie implique un ajuste-
ment de la description du défaut critique : l’image d’un amas particule et pore doit
remplacer celle d’une particule seule. Il sera nécessaire à l’avenir de comprendre leur
interaction, et en particulier le rôle joué par les pores sur la rupture des particules.
DISTRIBUTIONS ET AMAS
nombre de grands pores et particules fraction volumique
n2050 ≥ n7050 f2050 ≤ f7050
• Distributions de particules : plan TL-TC le plus pertinent (représentatif
de la taille 3D, et pertinent pour une sollicitation en sens L).
• Présence d’un grand pore ⇔ présence d’une grande particule :
Les deux sont toujours rassemblés en amas, et jamais isolés.
MORPHOLOGIE ET CHIMIE DES PARTICULES
2050 (formules proposées) 7050
Al7Cu(2−x)Fe(1−x)Mn(2x),x ∈ [0,1] Al7Cu2Fe, Mg2SiAl7Cu(3−3x)Fe(1−x)Mn(2x),x ∈ [0,1]
• Sphéricité (S) : Ssphère ≈ Spores ≥ Spetites particules > Sgrandes particules
• Nanotomographie : visualisation 3D de particules + détection de ruptures
et de pores attenants.
• La densité massique et la structure cristallographique des particules riches
en cuivre du 2050 sont proches de celles des Al7Cu2Fe.
STATISTIQUES DE RUPTURE À L’ÉTAT INITIAL
Particules cassées uniquement visibles au MEB (grand.∼ ×2000).
Probabilités de rupture :
• Effet de nature : Al-Cu-Fe-Mn Mg2Si Al7Cu2Fe
P(rupture) + ++ 0
• Effet de taille : P(rupture) ∝ Deq
• Effet de forme : P(rupture) est plus élevée pour une particule allongée et
alignée selon la direction de laminage.
Dans les Al-Cu-Fe-Mn du 2050, les ruptures partent des pores. Ce n’est pas
nécessairement le cas pour les Mg2Si du 7050.
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Chapitre 3
Particules et amorçage
Dans ce manuscrit, le choix a été fait de distinguer clairement l’analyse des
particules à l’état initial, et après sollicitation cyclique, en leur consacrant respecti-
vement un chapitre. Cette distinction est notamment nécessaire pour analyser l’effet
de taille des particules sur la durée de vie : quelle part de la nocivité des grandes
particules est due à leur plus grande propension à casser, et quelle part au fait que
cela produit une fissure dont la taille initiale est plus importante ?
Connaissant l’état initial des tôles étudiées, ce chapitre aborde l’amorçage des
fissures de fatigue au niveau des particules intermétalliques. Les résultats présentés
dans cette section font principalement appel aux observations des surfaces et des
faciès de rupture.
Après un état de l’art, sont présentés les modes d’endommagement – et no-
tamment de rupture – des particules Mg2Si, Al7Cu2Fe et Al-Cu-Fe-Mn qui sont à
l’origine des fissures de fatigue. Dans un second temps la nocivité des particules en
fonction de leur nature, de leur taille et de leur forme est quantifiée – lorsque cela
est possible – et discutée. L’effet de la cristallographie est alors abordé. Enfin, en
suivant une approche plus ingénieure, un modèle de prévision de durée de vie tenant
compte des distributions de taille des particules est proposé.
3.1 État de l’art
Après amorçage d’une fissure, il est possible d’analyser la particule qui en est
à l’origine. Ses caractéristiques, ainsi que ce qui la différencie de sa voisine non-
endommageante, sont autant d’informations qui aident à comprendre l’apparition,
plus ou moins tardive, de l’amorçage. Les points abordés dans l’état de l’art sont :
— le mode d’endommagement des particules (décohésion, rupture fragile/ductile) ;
— la nocivité des particules pré-cassées ;
— l’effet de nature, taille et forme sur l’amorçage, ainsi que la cristallographie ;
— les modèles prédisant l’effet de taille des particules sur la durée de vie.
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3.1.1 Caractérisation de l’amorçage au niveau des particules
L’amorçage dans les alliages d’aluminium industriels se présente principalement
après apparition de l’un des trois défauts suivants : rupture d’une particule, décohé-
sion particule/matrice ou présence d’une bande persistante de glissement (à l’échelle
d’un grain). Bien que les informations disponibles dans la littérature au sujet du
2050 soient maigres, les mécanismes sont de nature comparable à ceux du 7050 ou
d’alliages 2xxx et 7xxx plus traditionnels.
Rupture, décohésion et bandes de glissement
Pour commencer, notons, comme cela a été fait très tôt par Grosskreutz & Shaw
(1969) notamment, que les particules de surface sont bien plus nocives que les autres
dans les alliages des séries 2xxx et 7xxx.
Parmi les premières études menées sur du 2024-T4 et du 2124-T4, Kung & Fine
(1979) notent que les ruptures dans les particules ne semblent jouer aucun rôle sur
l’amorçage dans la matrice. Parallèlement, les auteurs remarquent que certaines
amorces ont eu lieu sur bandes persistantes de glissement, principalement aux plus
fortes contraintes de chargement (à R = −1).
Ces observations sont en contradiction avec un grand nombre d’études ulté-
rieures. Ainsi, observant des fractographies, Halliday et al. (1999) notent que les
fissures ont amorcé exclusivement sur particules intermétalliques dans leur tôle de
2024-T351. Plus récemment, Xue et al. (2007a), Weiland et al. (2009) et Payne
et al. (2010) concluent que l’amorçage a lieu majoritairement, voire exclusivement,
sur particules Al7Cu2Fe fracturées dans leurs tôles respectives en 7075-T651. Gupta
& Agnew (2011) confirment dans les alliages 7075-T751 et 7050-T7451 que la rup-
ture, et non la décohésion, des particules Al7Cu2Fe est associée à plus de 75% des
amorces 1.
Parmi ces particules fracturées, certaines le sont dès l’état initial (cf. chapitre
précédent), tandis que d’autres le sont uniquement après chargement. Chez Xue
et al. (2007a), ce sont 40% des particules Al7Cu2Fe fracturées qui le sont par le
chargement ; chez Payne et al. (2010) 25% des Al7Cu2Fe et 6% des Mg2Si. Chez
Payne et al. (2010) (où les durées de vie sont proches de 10 000 cycles), la plupart
des particules fracturées par le chargement le sont dans les tout premiers cycles.
Modèle de rupture de particule lié à l’accumulation de dislocations
Dans les trois cas (rupture, décohésion, bande persistante de glissement), si le
défaut n’est pas présent à l’état initial, il est nécessaire d’évaluer le nombre de cycles
à apparition du défaut. Étant donné la prédominance manifeste de la rupture des
particules dans les alliages 2xxx et 7xxx, le seul modèle présenté sera consacré à ce
mécanisme.
1. Le reste correspondant à des défauts d’usinage ou des sites non identifiés.
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En suivant Chang et al. (1979) qui ont travaillé sur un alliage 2219-T851, consi-
dérons une rupture fragile des particules lorsque l’énergie élastique accumulée W
dépasse une valeur seuil Wc. On exprime pour cela l’énergie comme :
W =
volume︷︸︸︷
w3 K1S
′ε︸ ︷︷ ︸
énergie volumique
où w est une dimension caractéristique de la particule, K1 une constante du maté-
riau, S ′ une contrainte effective subie, et ε une déformation locale supposée propor-
tionnelle au nombre de dislocations, n.
L’augmentation dn de ce nombre de dislocations par incrément de cycles dN
est décrit linéairement vis-à-vis de la longueur de la bande de glissement, de la
contrainte effective et du nombre de cycles :
dn = K2l(S −K3n)dN
où l désigne la longueur des bandes de glissement, et S −K3n la différence entre la
contrainte appliquée et la contrainte interne. Après intégration, remplacement dans
l’énergie, puis en prenant le logarithme, on remonte au nombre de cycles à rupture
de la particule, et à son approximation d’ordre 1 :
N1 =
1
K2K3l
ln
(
1− WcK3
K1
w3SS ′
)
≈ N1 = C1
lw3SS ′
Pour une amorce en stade II, une approche similaire permet d’estimer le nombre
de cycles à amorçage dans la matrice :
N2 =
C2
l
√
wS2
− C3
l
√
w
Du fait de la forte dépendance en w trouvée pour N1, la formule prévoit que
l’amorçage a lieu sur particules si elles sont grandes (N1 ≪ N2), et peut avoir lieu
préférentiellement sur bandes de glissement en-dessous d’une certaine taille.
Peu après, Tanaka & Mura (1982) étudient le même problème en utilisant la
théorie d’Eshelby. Ils trouvent une expression similaire pour N1 (excepté la dépen-
dance en 1/l qui devient 1/l2) et font le lien entre le paramètre C1, les modules de
cisaillement de la matrice et de l’inclusion, et l’épaisseur de la bande de glissement.
Morphologie de rupture des particules
Dans le cas où l’amorçage a lieu sur particules, il est pertinent de caractériser
les modes de rupture de celles-ci, et notamment les différences qui peuvent exister
entre des particules de natures différentes.
Un mode de rupture fragile est plus ou moins tacitement admis (Oswald, 2003;
Wen et al., 2013) pour les particules intermétalliques, sans qu’aucune étude détaillée
n’ait été faite avec les moyens de caractérisation actuels. Il est toutefois possible
Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2015ISAL0131/these.pdf 
© [E. Nizery], [2015], INSA Lyon, tous droits réservés
50 3.1. ÉTAT DE L’ART
d’évoquer le travail d’Oswald (2003) qui, après visualisation des fractographies, est
le seul à soulever la possibilité de plasticité dans les particules Al7Cu2Fe.
Lorsqu’elles proviennent du procédé de fabrication, ces ruptures sont qualita-
tivement décrites par les différents auteurs comme orthogonales à la direction de
laminage (Halliday et al., 1999).
3.1.2 Facteurs de nocivité : nature, taille et prérupture des
particules
Il est acquis que différentes particules possèdent une nocivité différente vis-à-vis
de l’amorçage d’une fissure de fatigue, en raison de leur taille, de leur nature ou de
la présence d’une fracture dès l’état initial.
Effet de la taille des particules
L’effet de taille est probablement le plus connu et le mieux décrit. À l’époque
où Grosskreutz & Shaw (1969) montrent que les particules de plus de 1µm sont
plus nocives que les autres, cet effet est déjà étudié dans les aciers. Afin de le
quantifier, Kung & Fine (1979) représentent les probabilités relatives d’amorcer
pour des particules de différentes tailles (Al7Cu2Fe et Al2CuMg, Figure 3.1).
Figure 3.1 – Probabilité relative d’amorçage (en pourcent) dans du 2024-T4 en
fonction de la taille des particules intermétalliques, d’après Kung & Fine (1979).
Les études ultérieures comme celle de Payne et al. (2010) notent que, de façon
attendue, la taille moyenne des particules donnant lieu à une amorce est plus im-
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portante que celle des autres. Elles notent encore la présence d’une taille minimum
dans le plan de rupture (environ 5-7µm, Figure 3.2) pour les particules situées aux
amorces (Laz & Hillberry, 1998).
Figure 3.2 – Comparaison de la taille des particules ayant produit une amorce
avec la distribution globale, d’après Laz & Hillberry (1998), dans une tôle en alliage
2024-T3.
Les tailles utilisées précédemment, dont il est le plus souvent question, sont
celles mesurées en surface de l’éprouvette. Elles diffèrent de la taille dans le plan de
rupture, considéré par Murakami (2002) comme un paramètre majeur, puisqu’elle
agit directement sur le facteur d’intensité de contrainte. Pour mesurer les tailles dans
le plan perpendiculaire à la direction de sollicitation, trois techniques d’investigation
peuvent être proposées :
— tomographie par rayonnement synchrotron : méthode non-destructive d’ana-
lyse 3D ; grand volume exploré ; difficile d’accès et résolution nécessaire aux
limites de ce qui est possible,
— Focused Ion Beam (FIB) : méthode destructive 2D haute résolution ; faible
volume exploré ; difficile d’accès et ne permet pas d’avoir d’information com-
plète sur la particule,
— fractographies : analyse post-mortem ; une seule surface explorée ; facile d’ac-
cès.
Sur les fractographies, seules les particules ayant donné lieu à rupture sont obser-
vables. Afin d’observer d’autres particules dans un plan parallèle au plan de rupture,
Wen et al. (2013) ont utilisé la découpe FIB. Ils arrivent à la conclusion que la pro-
fondeur a un rôle déterminant dans leur tôle de 2024-T351 : il existerait une taille
critique (5µm) en-dessus de laquelle une particule fracturée propagerait une fissure
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dans la matrice, et en-dessous de laquelle ce ne serait pas le cas.
Dans l’ensemble des cas, l’étude de l’effet de taille des particules est implici-
tement ou explicitement reliée à la distribution de taille totale des particules, et
n’est jamais ramenée au cas des particules fracturées. Cela ne permet donc pas de
distinguer l’effet de taille sur la rupture des particules et sur l’amorçage dans la
matrice.
Effet de la nature des particules
L’effet de la nature des particules est traité qualitativement par différents au-
teurs, au risque d’arriver à des résultats parfois contradictoires. Ainsi, remarquant
que la quasi-totalité des amorces a lieu sur Al7Cu2Fe dans sa tôle en 7075-T651,
Payne et al. (2010) en arrivent à négliger les Mg2Si. À l’opposé, Oswald (2003) ob-
serve une majorité d’amorces sur Mg2Si dans du 7055 malgré une distribution de
taille plus faible, d’où il conclue à une plus forte nocivité de ces dernières. Aucune
étude ne fait référence à une notion de nocivité intrinsèque.
Effet de la rupture des particules avant ou pendant cyclage
Si la majeure partie des fissures de fatigue dans la matrice amorcent au niveau
de particules fracturées, seule une partie des particules fracturées donne lieu à des
amorces. Après 10% de la durée de vie d’une éprouvette en 7075-T651, Xue et al.
(2007a) détectent des fissures sur environ 20% (3/17) des particules fracturées (au-
cune après 1%). La même fraction est observée chez Weiland et al. (2009), mais est
plus élevée chez Payne et al. (2010).
Sans que cela n’ait été analysé ni relevé par les auteurs, les données présentées par
Payne et al. (2010) sont précieuses car elles permettent de comparer la nocivité des
particules Al7Cu2Fe fracturées avant et pendant le cyclage sur l’amorçage de fissure
dans la matrice. Tandis qu’elles ne représentent que 25% des particules cassées, les
particules rompues pendant le cyclage représentent 35% des amorces. Exprimé de
façon différente, 91% des particules rompues pendant le cyclage donnent lieu à une
amorce, contre 66% des particules rompues avant.
L’effet sur la durée de vie de la prérupture des particules n’a jamais été quantifié.
Il est possible de supposer que le gain serait celui du nombre de cycles à rupture
des particules.
Effet de la géométrie des particules
L’effet de la géométrie des particules est un point a priori délicat à analyser ex-
périmentalement. Il faut en effet pouvoir comparer deux situations où les particules
ont des tailles comparables et sont situées dans un même grain, de sorte que la seule
différence soit la géométrie.
Le résultat présenté par Halliday et al. (2003) sur une tôle de 2024-T351, Fi-
gure 3.3, est un tel cas où deux fissures partent de la même particule. La géométrie de
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la particule fracturée n’a aucune raison d’être parfaitement identique au niveau de
ses deux fractures. Après cyclage on observe l’amorçage de deux fissures de fatigue
identiques. Ainsi, bien que les auteurs n’aient originellement pas analysé ces amor-
çages, il est raisonnable d’affirmer que la géométrie n’a vraisemblablement qu’un
effet de second ordre sur l’amorçage.
Figure 3.3 – Deux fissures très similaires amorcent d’une même particule dans du
2024-T351, témoignant d’une certaine reproductibilité de l’amorçage, et d’un faible
effet de la géométrie exacte de la fracture. D’après Halliday et al. (2003).
Effet de la cristallographie
Petton (1995) a tenté de définir une zone d’orientations cristallographiques à
risque vis-à-vis de l’amorçage, à partir d’essais réalisés en sens TL sur du 7010. Après
avoir sélectionné à la fois des orientations de grains contenant et ne contenant pas
d’amorce, il en résulte que les grains avec une orientation proche de {100}<011> –
en réalité légèrement décalés – seraient les plus à risque. Pour une raison de symétrie,
cela reste vrai pour une direction de sollicitation alignée avec L.
Ces données doivent être confrontées à celles de Taylor et al. (1999) sur du
Al-Li 8090 extrudé. Pour des durées de vie de l’ordre de 103 à 104 cycles (et un
nombre extrêmement important de fissures secondaires), les grains possédant le
plus d’amorçages secondaires sur bandes de glissement sont ceux présentant une
orientation de type Goss {011}<100> (direction <100> alignée suivant la direction
de sollicitation, mais avec une très grande variabilité).
Toutefois, connaître les orientations cristallographiques les plus à risque est diffé-
rent de connaître le gain en durée de vie entre ces orientations et les autres. Aucune
information claire n’est disponible sur ce point.
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3.1.3 Modèles de prévision de durée de vie liés à la distribu-
tion de particule
Fondements
Étant donné l’importance industrielle de la fatigue, des modèles de prévision de
durée de vie ont fleuri dans la littérature. Ils peuvent être répartis en deux grands
groupes : (i) ceux de type Miner/rainflow, (ii) et ceux dits cycle-à-cycle, basés sur
l’intégration d’une vitesse de propagation à partir de la taille du défaut constituant
le maillon le plus faible – en l’occurence la plus grande particule. Seuls les seconds
seront traités ici.
Estimer la durée de vie avec une famille de modèles simples doit être fait avec
précaution, car d’autres types de dispersion existent que celle de la distribution de
taille des particules. On constate en effet que pour des particules dont la mesure
est la même dans le plan de rupture, le nombre de cycles à rupture peut varier du
simple au double (Laz & Hillberry, 1998).
Pour en revenir aux modèles de type (ii), l’estimation de la taille de la plus
grande particule est obtenue aisément à l’aide des distributions 2. La plus grande
difficulté consiste donc à obtenir un modèle satisfaisant de vitesse de propagation de
fissure. C’est sur ce dernier point que portent les modèles présentés dans les lignes
suivantes.
Avant d’aborder des modèles plus élaborés, notons que certains auteurs, tra-
vaillant sur des domaines de sollicitations réduits, utilisent de simples interpolations
dans le domaine des fissures courtes. C’est le cas d’Halliday et al. (2003) dans du
2024-T351 (da/dN en mm/cycle, ∆K en MPa
√
m) :
da
dN
= −2,21 · 10−6 + 1,257 · 10−6∆K
Propagation de Paris et fermeture de fissure
Le modèle de propagation le plus simple est celui de Paris, que l’on peut extra-
poler – loin de son domaine de validité – au cas des fissures courtes :
da
dN
= C(∆K)m
Ce modèle est cependant a priori peu approprié au cas de l’amorçage sur par-
ticules, puisque la fissure qui y amorce passe la plus longue partie de sa durée de
vie dans le domaine des fissures courtes. Lorsqu’elle est toutefois employée pour des
raisons d’efficacité, son utilisation est justifiée (Ehrström et al., 1998).
À la suite des premières études sur la fermeture de fissure initiées par Elber
(1970), Newman & Edwards (1988) ont en partie expliqué, comme d’autres, la par-
ticularité des fissures courtes par l’absence de fermeture, contrairement aux fissures
2. Il faudrait toutefois considérer la plus grande particule fissurée, et non la plus grande parti-
cule quelconque.
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longues. Cela donne lieu à des modèles utilisant un ∆Keff = Kmax −Kouv en lieu
et place du ∆K :
da
dN
= C(∆Keff )
m
Cette formule ne permet pas de modéliser un effet de seuil. La solution la plus
efficace consiste à décréter, comme Newman & Edwards (1988) et Laz & Hillberry
(1998), que la vitesse de propagation s’annule si ∆Keff < ∆Kth. Laz & Hillberry
(1998) ont identifié le modèle de façon satisfaisante sur du 2024-T3, dans le domaine
de sollicitations investigué, en choisissant ∆Kth ≈ 1MPa ·
√
m.
Propagation avec seuil en contrainte pour les fissures courtes
Les modèles précédents ne tiennent cependant toujours pas compte du fait que,
pour des fissures courtes, le seuil ne s’exprime plus en facteur d’intensité ∆Kth,
mais en contrainte (diagramme de Kitagawa-Takahashi). Afin d’introduire un seuil
en contrainte, El Haddad et al. (1979) font appel à une longueur intrinsèque a0 dans
le calcul de ∆K. Ainsi, pour les fissures courtes (a ≈ 0), la fissure ne pourra pas se
propager en-dessous de σth = ∆Kth/(πa0) :
∆K = ∆σ
√
π(a+ a0) au lieu de ∆K = ∆σ
√
πa (3.1.1)
Ishihara & McEvily (2002) trouvent un autre moyen pour introduire un effet de
seuil en contrainte, en revenant à la définition du facteur d’intensité des contraintes,
qui est la limite quand ρ tend vers 0 de l’expression : Ktσ
√
πρ/4. Ils proposent de
faire tendre ρ vers une valeur finie ρe. Sous un chargement en mode I, et pour une
fissure classique pour laquelle Kt = 1 + 2
√
a/ρ, on obtient :
∆K = ∆σ
(√
πρe
4
+
√
πa
)
= ∆σ
(√
πa0 +
√
πa
)
(3.1.2)
La différence avec la formule d’El Haddad et al. (1979) est l’addition à l’extérieur
de la racine, et non sous la racine. Pour a = 0µm et a ≫ a0, les deux formules
∆K = f(a) donnent les mêmes valeurs.
Afin d’intégrer ces seuils dans une loi de vitesse de propagation, il est nécessaire
d’apporter une modification à la loi de Paris, ce qui est fait par exemple en prenant
l’une des deux expressions équivalentes à Paris pour les ∆K élevés :
da
dN
= C(∆K −∆Kth)m ou da
dN
= C(∆Km −∆Kmth) (3.1.3)
Il est également possible d’utiliser une version permettant de régler plus finement
la vitesse de transition entre un comportement de fissure longue et l’arrêt de la fissure
(Liu & Mahadevan, 2009) :
da
dN
= C∆Km
(
1− ∆Kth
∆K
)p
= C∆Km−p (∆K −∆Kth)p (3.1.4)
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avec p > 0 pour que le seuil ait un effet ralentissant sur la fissuration.
Le modèle initial proposé par Ishihara & McEvily (2002) utilise la version la plus
répandue (∆K−∆Kth)m avec une valeurm = 2, une correction pour la fermeture de
fissure, et pour a la longueur de fissure l augmentée de la taille de la zone plastique
rp :
a = l + rp = l +
l
2
(
sec
(
π
2
σmax
σe
)
− 1
)
Quelques modifications ont été apportées par Cui et al. (2011), afin, notamment,
de reproduire l’effet de propagation instable pour les ∆K élevés, et de généraliser
la valeur de m :
da
dN
=
C(∆Keff −∆Kth)m
1− (Kmax/Kc)n (3.1.5)
Dans le but de reproduire des effets de spectre de chargement, les auteurs font
varier la valeur d’ouverture de fissure ∆Kouv (utilisée dans le calcul de ∆Keff ) avec
la taille de la zone plastique. Un tel modèle de propagation cycle-à-cycle permet
alors de reproduire des effets de ralentissement liés à des surcharges (Figure 3.4).
Les variantes des équations 3.1.1 à 3.1.5 offrent des possibilités variées. Pour
un besoin défini (e.g. modélisation d’un effet de seuil en ∆K), le choix de l’une
d’elles peut être arbitraire (habitude, convention, simplicité) ou avec une visée de
minimisation d’erreur (au prix de paramètres non physiques supplémentaires).
Figure 3.4 – Comparaison des vitesses de propagation entre le modèle et des don-
nées expérimentales sur un acier, avec application de surcharges répétées, d’après
Cui et al. (2011).
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Lien avec l’effet de distribution de taille des particules
Les modèles précédents, qui tiennent compte du seuil en contrainte avec ou
sans correction de fermeture, semblent d’une part peu répandus – la seule variante
développée trouvée dans la littérature étant celle de Ishihara & McEvily (2002)
et Cui et al. (2011) – et d’autre part n’avoir jamais été mis en relation avec une
potentielle quantification statistique de l’effet de distribution de taille des particules
intermétalliques sur la durée de vie.
Modèles probabilistes
Les modèles précédents sont des modèles déterministes, dans le sens où la connais-
sance des paramètres de la loi de propagation 3, et de la taille de la plus grande
particule sur l’échantillon permet de calculer la durée de vie.
Il est possible d’introduire un premier type de comportement probabiliste lié à la
distribution de taille des défauts, à l’instar de Charkaluk et al. (2014) sur un alliage
d’aluminium A319 produit par moulage à cire perdue. La mesure de la distribution
de défauts et des durées de vie permet alors d’identifier les paramètres de la loi de
propagation choisie.
Une autre option consiste à introduire des variables aléatoires dans la loi de
propagation. Dans ce dernier cas, on distingue les modèles qui prennent en compte
la variabilité locale de la microstructure (Navarro & de los Rios, 1987; Cox et al.,
1987; Przystupa et al., 1997) de ceux qui remplacent les paramètres habituellement
constants des formules de type Paris (C etm) par des variables aléatoires (Brückner-
Foit & Jäckels, 1993; Liu & Mahadevan, 2009). La loi contient alors au moins autant
de nouveaux paramètres que de nouvelles variables aléatoires.
3.1.4 Bilan de l’état de l’art, et poursuite de l’étude
La littérature confirme l’amorçage sur particules fracturées dans la plupart des
alliages similaires à ceux étudiés. Les modèles basés sur l’accumulation de disloca-
tions le prédisent également lorsque des particules suffisamment grandes sont pé-
sentes. Dans la suite, le nombre et le type d’amorçages sur les particules des tôles
de 2050 et 7050 seront recensés et comparés à la littérature.
Le mode de rupture des particules est considéré fragile. Les études étant peu dé-
taillées, ce point sera à nouveau traité dans ce chapitre. En complément, puisqu’une
différence de nocivité entre les particules Al7Cu2Fe et Mg2Si émerge de l’état de
l’art, cette notion sera vérifiée et quantifiée.
En ce qui concerne l’effet de taille des particules, la littérature ne sépare pas son
effet sur l’incubation (propension à casser) de celui sur l’amorçage dans la matrice :
ce point sera démêlé. Une étude de l’effet des grains et de leur orientation sur
l’amorçage viendra compléter celles de la littérature.
3. Les paramètres de la loi peuvent être identifiés à l’aide (i) de vitesses de propagation mesu-
rées, (ii) ou des durées de vie.
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Les modèles de vitesses de propagation à disposition sont nombreux. Ils servi-
ront à quantifier, dans la mesure du possible, les effets de taille de particules et
d’éprouvettes sur la durée de vie.
3.2 Modes d’endommagement des particules
3.2.1 Quantité d’amorçage dans les deux alliages
En préambule de cette partie, le nombre d’amorçages dans les deux matériaux
de cette étude a été comptabilisé dans des grandes éprouvettes (XL) ainsi que des
petites éprouvettes (XM), pour des durées de vie comparables (pour garantir cela,
la différence de contrainte appliquée lors du cyclage entre les deux alliages est de
30MPa). L’analyse a été menée à quart épaisseur des tôles respectives, et montre
un nombre d’amorçages plus important dans la tôle de 2050 que dans celle de 7050 :
légèrement sur les petites éprouvettes XM, et plus marqué mais avec beaucoup de
variabilité sur trois grandes éprouvettes XL.
Les éprouvettes XM ont été cyclées entre 20 000 et 40 000 cycles à σnom =
330MPa (2050) et σnom = 300MPa (7050), à R = 0,1. Pour un nombre compa-
rable de fissures de plus de 100µm, le nombre moyen de fissures détectées sur la
surface utile est légèrement supérieur dans le 2050 (3,9 contre 3,1 dans le 7050).
La même observation est valable pour les fissures de plus de 50µm (2,6 contre
1,6). Lorsque le nombre d’amorçages est rapporté au nombre de particules de plus
de 7µm de diamètre équivalent, la proportion d’amorçages par particule est 3 fois
supérieure dans le 2050 par rapport au 7050 (Tableau 3.1).
Les éprouvettes XL ont été cyclées autour de 60 000 cycles à σmax = 360MPa
(2050) et σmax = 330MPa (7050), à R = 0,1. Le nombre total de fissures de plus de
200µm observées sur la zone utile de trois éprouvettes de chaque matériau est quatre
fois supérieur dans le 2050 (27 contre 7, Tableau 3.2). Ce résultat est à relativiser
par la grande variabilité entre les éprouvettes : le nombre d’amorçage varie de 3 à
16 entre deux éprouvettes de 2050 similaires. Les distributions de tailles en surface
de ces éprouvettes n’ont pas été mesurées.
3.2.2 Fréquence relative des ruptures, décohésions et endom-
magements non-visibles
Les trois types de particules observés dans les deux alliages ont des modes d’en-
dommagement qui varient sensiblement (Tableau 3.3) :
— Al-Cu-Fe-Mn : l’amorçage a lieu sur des particules rompues, la rupture des
particules étant pour partie due à l’état initial, et pour partie due au char-
gement,
— Al7Cu2Fe : l’amorçage a lieu sur des particules rompues, la rupture des par-
ticules intervenant lors du chargement,
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Matériau 2050-T8 7050-7451
Contrainte nominale 330MPa 300MPa
Nombre d’éprouvettes 11 8
Fissures/épr. (détectées) 3,9 3,1
Fissures/épr. (> 50µm) 2,6 1,6
Fissures/épr. (> 100µm) 0,9 0,8
(Fissures > 50µm)/(Nb part. > 15µm) 2,6 0,48
(Fissures > 50µm)/(Nb part. > 7µm) 0,24 0,076
Tableau 3.1 – Nombre moyen de fissures observées en microscopie optique sur les
surfaces extérieures des éprouvettes XM dans les deux matériaux, après 20 000 à
40 000 cycles à R = 0,1. Nombre de fissures ramené au nombre de particules de
diamètre équivalent supérieur à 15µm et 7µm, où le nombre de particules a été
mesuré sur 4 éprouvettes de chaque matériau. La surface extérieure utile d’une
éprouvette est ∼ 3mm2.
Matériau 2050-T8 7050-7451
Contrainte maximum 360MPa 330MPa
Éprouvette 11 3 3
Éprouvette 12 8 2
Éprouvette 13 16 2
Total 27 7
Tableau 3.2 – Nombre de fissures de taille supérieure à 200µm observées sur trois
éprouvettes XL dans les deux matériaux, après environ 60 000 cycles à R = 0,1. La
zone utile observée comprend les deux côtés courbes de l’éprouvette, ainsi qu’une
face plane, soit environ 160mm2.
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Type de particule Al-Cu-Fe-Mn Al7Cu2Fe Mg2Si
Particule rompue 31 9 7
Décohésion 3 ( ! ) 2 ( ! ) 3
Défaut non visible 4 2
Tableau 3.3 – Types d’amorçages déterminés dans la matrice à partir des particules
observées en surface d’éprouvettes XM en fonction de leur nature, et pour des durées
de vie inférieures à 100 000 cycles (12 éprouvettes de 2050, 8 éprouvettes de 7050).
Le point d’exclamation indique un regard critique sur les valeurs en raison de la
complexe morphologie 3D des particules sous la surface.
— Mg2Si : l’amorçage a lieu sur des particules rompues (avant ou au cours
du chargement) et des particules présentant une décohésion au niveau de
l’interface avec la matrice.
Les types d’amorçage au niveau des particules ont été identifiés par des obser-
vations de surface, et complétées par des observations de fractographies.
Dans le 2050, les observations de surface permettent de conclure que seules
les particules Al-Cu-Fe-Mn rompues donnent lieu à des amorces de fissures dans
la tôle en 2050 (Tableau 3.3) 4. Une analyse menée sur quatre petites éprouvettes
XM montre que si plus de 90% des particules sont rompues avant chargement,
les nouvelles ruptures de particules donnent presque systématiquement lieu à une
fissure dans la matrice, et représentent finalement un tiers de l’ensemble des amorces
(Tableau 3.4). Cela confirme ce qui avait été déduit de la littérature.
Dans la tôle de 7050 étudiée, les amorçages observés sur la face lisse se ré-
partissent à parts égales entre les particules Al7Cu2Fe et Mg2Si. Comme dans le
cas du 2050, les amorces sur particules au fer ont lieu exclusivement sur celles qui
sont rompues. Mais à la différence du 2050, aucune particule au fer n’est cassée à
l’état initial. Le cas des Mg2Si est le seul à présenter des amorçages sur décohésion
particules/matrice ; la décohésion et la rupture des particules peuvent intervenir
conjointement sur une même particule (Tableau 3.3). La décohésion peut également
être déjà présente à l’état initial. Lorsqu’aucun défaut n’est visible en surface, il est
également probable qu’une particule endommagée soit présente sous la surface.
4. Les amorces identifiées comme des décohésions sur ce type de particules ont en réalité lieu
sur de très petites particules, et il est très probable, en observant les faciès de rupture (Figure 3.5)
que de plus grandes particules rompues se trouvent sous la surface. Cette remarque est également
valable pour les amorces sur défauts non visibles.
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20µm
surface
Al-Cu-Fe-Mn
Figure 3.5 – Observation des faciès de rupture sur éprouvettes XL dans le 2050 :
morphologie des particules Al-Cu-Fe-Mn dans le plan de rupture. La partie visible
en surface est parfois faible en regard de la taille réelle de la particule.
20µm
surface
Al7Cu2Fe
20µm
Mg2Si
Figure 3.6 – Observation des faciès de rupture sur éprouvettes XL dans le 7050 :
morphologie des particules Al7Cu2Fe et Mg2Si dans le plan de rupture. La partie
visible en surface est parfois faible en regard de la taille réelle de la particule.
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Particule Al-Cu-Fe-Mn Al7Cu2Fe Mg2Si
particules fissure part. matr. part. matr.
cassées matrice
Particules cassées
87 13/87 0 0/0 40 7/40
avant cyclage
Particules cassées
6 5/6 8 6/8 7 2/7
lors du cyclage
Total 93 18/93 8 6/8 47 9/47
Tableau 3.4 – Nombre d’amorçages de fissures de fatigue dans la matrice au niveau
des particules cassées avant et pendant le chargement, dans les tôles de 2050 et 7050
étudiées, sur quatre éprouvettes XM de chaque matériau, après observation au MEB
pour des grandissements supérieurs à ×2 000 (en comptant les rattrapages, terme
défini dans le chapitre suivant). Les particules qui fracturent durant le cyclage ont
une probabilité supérieure aux autres de donner lieu à un amorçage dans la matrice.
3.2.3 Étude de cas sur l’effet pré-cassé des particules
Un effet du caractère pré-cassé des particules sur l’amorçage existe si deux par-
ticules en tous points semblables, excepté la présence d’une rupture à l’état initial,
se comportent différemment vis-à-vis de l’amorçage. L’effet serait nul si la particule
initiallement non fracturée casse durant le(s) tout premier(s) cycle(s). La question
est habituellement difficile à trancher de façon expérimentale, car il faut remplir
simultanément plusieurs conditions :
— avoir deux particules de même nature, de taille et forme similaire,
— l’une doit être cassée à l’état initial, l’autre non,
— les particules doivent être situées dans le même grain,
— il est nécessaire de s’assurer que leur taille/forme dans le volume (en 3D) soit
comparable.
C’est pour cette raison que la littérature expérimentale traite cet effet de façon
détournée, de même que cela a été fait dans le paragraphe précédent.
Dans cette étude de cas, il sera possible de répondre à l’ensemble des points
évoqués plus haut, à l’aide de trois particules (Figure 3.7). Ces particules ont des
dimensions comparables en surface (de 8µm à 10µm de diamètre équivalent), et
sont alignées avec la direction de sollicitation. Parmi elles, deux sur les trois sont
cassées à l’état initial (les particules b et c). L’analyse EBSD de la surface per-
met de vérifier que ces trois particules sont situées dans un même grain d’orienta-
tion (307◦, 10◦, 30◦). Une analyse de leur composition par SEM-EDX permet de
conclure que ces particules sont de même nature avec une composition proche de
Al7,5Cu1,6Fe0,57Mn0,29 (Figure 3.8, Tableau 3.5).
L’éprouvette contenant ces particules a été cyclée, puis observée à nouveau
à plusieurs reprises en surface. Après 26 000 cycles, une observation sous charge
de l’éprouvette a été faite sur la ligne ID19 de l’ESRF. Les images (Figure 3.9)
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20 µm
0 cycles
26 000 cycles
a b c
a b c a b c
Deq = 9µm
SR = 2,2
Deq = 8µm
SR = 4,2
Deq = 10µm
SR = 2,0
MEB-SE, 5 kV, avant électropolissage
MEB-SE, 5 kV, après électropolissage EBSD-contraste de bandes, 20 kV, pas 1µm
σ ‖ L
Désorientation
> 5◦
> 15◦
Figure 3.7 – Observation MEB et EBSD des particules étudiées en partie 3.2.3 à
l’état initial et après 26 000 cycles.
Al
Cu
Fe
Mn
Figure 3.8 – Analyse chimique par MEB-EDX des trois particules étudiées en
partie 3.2.3.
confirment que la profondeur des trois particules (en blanc sur les images du haut)
est très proche, et qu’en aucun cas la particule a – non rompue à l’état initial –
serait moins profonde. Par ailleurs, des micropores sont observés immédiatement
sous la surface des particules a et b (en noir sur les images du bas).
Dès lors, la situation initiale présente trois combinaisons distinctes :
— particule a : non-rompue avec pore sous la surface,
— particule b : rompue avec pore sous la surface,
— particule c : rompue sans pore sous la surface.
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Particule a b c
Al 75,0 77,0 73,2
Cu 16,0 15,4 16,8
Fe 5,7 5,2 6,3
Mn 3,0 2,1 3,5
Autre 0,3 0,3 0,25
Tableau 3.5 – Composition chimique (en % atomique) des particules, obtenues par
MEB-EDX.
TC
TL
particules
pores fissures
a b c σ
Figure 3.9 – Visualisation en tomographie aux rayons X de la profondeur des
particules (en blanc sur les images du haut), et des pores et fissures (noir et gris
foncé sur les images du bas), après projection des niveaux de gris maximum et
minimum dans les quelques images contenant les particules.
L’observation de ces mêmes particules après 26 000 cycles (Figure 3.7) montre
que les particules b et c ont donné lieu à deux amorces très similaires, tant du point
de vue de la longueur que de la trajectoire. La particule a est restée intacte. La
conclusion qui peut être tirée est donc la suivante : toutes choses égales par ailleurs,
en présence ou en absence d’un pore sous la surface, le fait qu’une particule soit
cassée à l’état initial la rend plus nocive. 5
5. Tout du moins, il existe un intervalle de tailles de particules (rencontré industriellement)
pour lequel cela est vrai.
Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2015ISAL0131/these.pdf 
© [E. Nizery], [2015], INSA Lyon, tous droits réservés
CHAPITRE 3. PARTICULES ET AMORÇAGE 65
3.2.4 Orientation du plan de rupture des particules
Lors des essais, le chargement a été appliqué dans la direction de laminage.
Les particules sont fracturées environ orthogonalement à la direction de laminage
(confondue avec celle de sollicitation, Figure 3.10). L’observation a été faite pour les
deux matériaux dans le plan L-TL. Ce résultat est valable pour les différents types
de particules, qu’elles aient été fracturées avant ou pendant le chargement.
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Figure 3.10 – Orientation des plans moyens de rupture dans les particules
Al-Cu-Fe-Mn, Al7Cu2Fe etMg2Si cassées avant et pendant chargement (observation
dans le plan L-TL).
3.2.5 Analyse fractographique des particules rompues
L’analyse de la rupture des particules à l’état initial (partie 2.6.2) a montré
que les particules de certains types fracturent en plus grand nombre. Les faciès de
rupture exposés ici – observés au MEB – ont été choisis pour mettre en évidence les
différences de mécanismes intervenant dans la rupture des particules.
Particules Al-Cu-Fe-Mn du 2050 Les faciès montrent une rupture avec des
facettes lisses environ perpendiculaires à la direction de la contrainte, séparés par de
petites marches verticales à des endroits qui correspondraient à des joints de nodules
dans la particule (Figure 3.11a, 3.11b). Sur plusieurs faciès sont également observés
des micropores accolés aux particules (Figure 3.11a). Ce point est cohérent avec
la caractérisation 3D en nanotomographie, qui a montré la présence de particules
fracturées au niveau de micropores dès l’état initial (partie 2.6.5).
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3.3. QUANTIFICATION DES EFFETS DE NATURE, TAILLE ET FORME
SUR L’AMORÇAGE
Particules Al7Cu2Fe du 7050 Ces particules présentent deux types de fracture :
décohésion internodulaire et rupture fragile. Les images à fort grandissement (Fi-
gure 3.11d) montrent que ces deux mécanismes peuvent intervenir sur une même
particule. Dans les deux cas présentés ici, la partie où se trouve la décohésion est
plus proche de la surface. Un mécanisme possible serait qu’une partie de la particule
subisse une décohésion au cours du début du chargement, ce qui induit une concen-
tration de contrainte favorisant la rupture fragile lors des chargements suivants.
Particules Mg2Si du 7050 Ce type de particules présente un mode d’endom-
magement particulier, qui n’est pas assimilable à celui des particules précédentes.
Sur l’image de la Figure 3.11c il est possible de déceler une décohésion (branche
intérieure), ainsi qu’une surface horizontale rugueuse laissant davantage penser à
une présence de plasticité.
3.3 Quantification des effets de nature, taille et forme
sur l’amorçage
3.3.1 Nocivité des particules Mg2Si vis-à-vis des Al7Cu2Fe
La comparaison de la nocivité des particules Mg2Si et Al7Cu2Fe est un sujet qui
a déjà été traité pour d’autres alliages d’aluminium. Étonnamment, deux études
ont alternativement conclu à un faible effet des Mg2Si (Payne et al., 2010), et à un
fort effet (Oswald, 2003). La première étude a été menée sur un alliage 7075-T761,
et la seconde sur un alliage 7055-T7751. Leur teneur relative en Mg2Si et Al7Cu2Fe
sont très différentes, et il est donc nécessaire de revenir à une notion de nocivité
intrinsèque pour pouvoir comparer ces résultats avec ceux obtenus sur le 7050-T7451
de cette étude.
Dans cette partie, nous définissons NMg2Si/Al7Cu2Fe la nocivité relative des parti-
culesMg2Si vis-à-vis des Al7Cu2Fe. La nocivité s’exprime comme suit, en remplaçant
« nocif » par « cassé » ou « ayant mené à un amorçage » selon les cas :
NMg2Si/Al7Cu2Fe =
(
Mg2Si nocifs
Nombre de Mg2Si
)
(
Al7Cu2Fe nocifs
Nombre de Al7Cu2Fe
)
=
Mg2Si nocifs
Al7Cu2Fe nocifs︸ ︷︷ ︸
E
/
Nombre de Mg2Si
Nombre de Al7Cu2Fe︸ ︷︷ ︸
D
(3.3.1)
Le nombre de particules endommagées ou menant à rupture est aisément obtenu
dans les publications, ce qui permet de calculer le paramètre E. La connaissance
des distributions de tailles permet d’estimer la valeur de D, en admettant que les
distributions de tailles de Mg2Si et Al7Cu2Fe sont proportionnelles. Cette dernière
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de la particule
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(a) Al-Cu-Fe-Mn : faciès composés de rupture fragile et micro-décohésion, avec présence
d’un micropore.
Rupture fragile
de la particule
(b) Al-Cu-Fe-Mn : faciès composés de rup-
ture fragile et micro-décohésion.
Surface rugueuse
Décohésion
(c) Mg2Si : faciès composés de décohésion
avec la matrice et d’une surface rugueuse.
Rupture
internodulaire
de la particule
Rupture fragile
de la particule
Matrice
Particule
Rupture fragile
de la particule
Rupture
internodulaire
de la particule
(d) Al7Cu2Fe : faciès composés de décohésion internodulaire et de rupture fragile.
Figure 3.11 – Observations MEB des faciès de rupture des particules menant à
rupture dans les alliages 2050 et 7050.
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3.3. QUANTIFICATION DES EFFETS DE NATURE, TAILLE ET FORME
SUR L’AMORÇAGE
Alliage E D NMg2Si/Al7Cu2Fe
Payne et al. (2010) - fracture 7075-T651 0.489 0.144 3.4
Oswald (2003) - fissure principale 7055-T7751 2.5 0.5 5
Cette étude - amorçage 7050-T7451 0.91 0.2 4.6
Valeur moyenne 4.3
Tableau 3.6 – Comparaison des valeurs de nocivité desMg2Si vis-à-vis des Al7Cu2Fe
à partir de données de la littérature et de cette étude. Chez Payne et al. (2010),
les particules nocives sont les particules fracturées, chez Oswald (2003) celles ayant
mené à rupture (observées sur les fractographies), et dans cette étude celles ayant
donné lieu à un amorçage dans la matrice. Les paramètres E, D et NMg2Si/Al7Cu2Fe
sont définis par l’équation 3.3.1.
hypothèse devient audacieuse pour les tailles extrêmes mais reste vraie pour les
tailles entre 5µm et 15µm (plan L-TL), également étudiées dans cette étude.
Les résultats de Payne et al. (2010) analysables concernent les particules en-
dommagées à l’état initial, ceux de Oswald (2003) sont obtenus par analyses de
fractographies. Les résultats de cette étude comptabilisent le nombre d’amorçages.
Après analyse de ces données (Tableau 3.6), il apparaît que les distributions de
Mg2Si sont intrinsèquement plus nocives, d’un facteur évalué autour de 5 : pour
une même distribution de taille, les Mg2Si donneront lieu à 5 fois plus d’amorçage
que les Al7Cu2Fe. Dans cette étude, ce facteur augmente encore davantage si on ne
compte que les particules les plus grandes. La nocivité des Mg2Si est attribuée à
leur facilité à casser (l’influence du module d’Young d’une particule cassée sur la
plasticité en pointe de fissure est faible – chapitre 6).
Cette observation détaillée en sens L vient éclairer la récente étude de Jin et al.
(2015) qui a comparé les sites d’amorçage pour des directions de sollicitation L et TL
(alliage 7075-T651, fraction volumique similaire de particules) : les particules au fer
(cassées à l’état initial) sont les principaux sites d’amorçage lorsque la sollicitation
est parallèle à L, et cèdent leur place aux Mg2Si lorsqu’elle est parallèle à TL. Cela
confirme que la rupture des particules à l’état initial est un facteur de nocivité, et
qu’en leur absence les Mg2Si sont intrinsq`uement plus nocifs.
3.3.2 Effet de la taille et de la forme des particules en surface
(plan L-TL)
Dans l’étude de la fracture à l’état initial des particules (partie 2.6), l’influence
de la nature, de la taille et de la forme des particules a été mise en évidence. Dans
le paragraphe précédent, l’influence de la nature des particules sur l’amorçage des
fissures a été démontrée, sans pouvoir être découplée de l’état initial. Il reste à
essayer de découpler les effets de taille et forme des particules sur leur rupture dès
l’état initial et sur l’amorçage dans la matrice.
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Tout d’abord, l’effet de la taille 6 est confirmé pour les particules Al-Cu-Fe-
Mn (Figure 3.12) : parmi les particules cassées, les grandes ont plus de chance de
donner lieu à une amorce. Cet effet est en revanche peu visible pour les particules du
7050 : le faible nombre de grandes particules fracturées observées induit des marges
d’incertitude trop importantes pour en tirer des conclusions.
À la lecture de ces résultats, il apparaît finalement que la nocivité des grandes
particules est due à leur grande facilité à casser (partie 2.6.3), et que cette nocivité
peut être accentuée (2050) lors de l’étape d’amorçage.
En ce qui concerne le rapport de forme obtenu en surface, son effet sur l’amorçage
semble nul pour tous les types de particules (Figure 3.13) : parmi les particules cas-
sées, celles qui ont un facteur de forme élevé ne donnent pas lieu préférentiellement
à une amorce.
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Figure 3.12 – Effet de la taille des particules dans le plan L-TL sur la probabilité
d’amorçage.
3.3.3 Effet de la taille des particules dans le plan de rupture
Dans ce paragraphe, il ne sera pas possible de découpler l’effet de taille sur la
fracture des particules à l’état initial et sur l’amorçage.
La taille du défaut initial dans le plan de rupture est une donnée importante,
puisqu’elle agit directement sur le coefficient d’intensité de contrainte. Les tailles des
particules dans le plan de rupture sont mesurées sur des fractographies, et comparées
6. Une partie de la dispersion lors de l’estimation de l’effet de taille est due au matériau.
Une autre partie, qu’il convient de minimiser, est liée à la définition de la « taille ». Idéalement,
la surface projetée de la rupture orthogonalement à la direction de sollicitation serait l’un des
meilleurs estimateurs de la « taille » (Murakami, 2002) : il n’est pas accessible par des observations
de surface. Un diamètre équivalent (utilisé à l’instant) et une longueur projetée de la fracture de
la particule peuvent être obtenus en 2D. La qualité de la prévision s’avère la même pour ces deux
estimateur (annexe C) ; le diamètre équivalent est préféré pour sa plus grande simplicité.
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Figure 3.13 – Effet du facteur de forme des particules dans le plan L-TL sur la
probabilité d’amorçage.
aux distributions de taille dans le plan TL-TC obtenues en tomographie (partie 2.2).
Les fractographies proviennent d’une part des grandes éprouvettes, et d’autre part
de l’étude de Ronxin (2011) sur deux autres tôles des mêmes matériaux.
La Figure 3.14 représente la probabilité relative pour les particules – d’une classe
de taille dans le plan de rupture TL-TC – d’amorcer une fissure visible sur les
fractographies. Deux principales remarques doivent être faites :
— La similitude de la forme exponentiellement croissante des courbes est forte-
ment liée à la distribution de taille exponentiellement décroissante des parti-
cules. Indépendamment du type de particule, il est donc vérifié que les plus
grandes d’entre elles sont les plus nocives vis-à-vis de la fatigue.
— Les particules Mg2Si et Al7Cu2Fe se trouvant dans la même matrice (7050),
leur nocivité peut être comparée à l’aide des courbes : un Mg2Si de 15µm
(plan TL-TC) a la même probabilité d’amorçage qu’un Al7Cu2Fe de 26µm.
3.4 Amorces et grains
3.4.1 Amorces sur particules inter- ou intragranulaires
Les amorces détectées dans les deux matériaux se répartissent de façon équitable
entre des particules situées dans des zones inter- et intragranulaires. Lorsque l’on
parle d’amorce sur particules intergranulaires dans le 2050, il arrive majoritairement
que la particule se situe en réalité dans un amas de petits grains (de l’ordre de 10-
20µm). D’un point de vue quantitatif, 16 et 15 amorces sur particules inter- et
intragranulaires respectivement ont pu être identifiées à l’aide de l’EBSD dans le
2050. Dans le 7050, seules 4 et 2 amorces inter- et intragranulaires ont été identifiées
clairement.
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Figure 3.14 – Probabilité relative de rupture en fonction de la taille des particules
dans le plan de rupture TL-TC.
Type d’amorce 2050 7050
inter -granulaire 16 4
intra-granulaire 15 2
Tableau 3.7 – Nombre d’amorces inter- et intragranulaires identifiées à l’aide de
l’EBSD dans le 2050-T8 et le 7050-T8.
3.4.2 Effet de l’orientation cristallographique
Les données expérimentales de la littérature disponibles pour l’analyse sont celles
de Petton (1995) : 6 grains à partir desquels ont amorcé une fissure 7 (Tableau 3.8).
Les données de cette étude comptent 17 orientations (15 dans le 2050, et 2 dans le
7050, Tableau 3.9). Il s’agit de l’ensemble des amorces intragranulaires observées.
La visualisation de ces orientations sur une figure de pole directe n’est pas
concluante : les nombreuses symétries rendent complexe l’éventuelle détection de
zones angulaires nocives. Pour les visualiser, ces orientations sont ici réduites à
deux indicateurs : les deux facteurs de Schmid les plus élevés lors d’une traction
dans une direction donnée. La distribution des orientations ayant amorcé peut alors
être comparée à la texture de laminage (Figure 3.15).
Des probabilités relatives d’amorçage peuvent être calculées. Le faible nombre
d’amorces, ainsi que la dispersion due à la taille des particules, n’autorisent qu’un re-
groupement grossier des orientations : trois zones ont été définies sur la Figure 3.16,
contenant respectivement de haut en bas 9, 5 et 1 amorces. Les probabilités relatives
d’amorçage sont comptées en pourcentage, en prenant arbitrairement un nombre de
7. Les angles d’Euler ne sont pas donnés par l’auteur : les orientations qui seront utilisées
sont retrouvées par analyse inverse des figures de pole (100), Figure III-43 de Petton (1995), et
vérification de la cohérence des facteurs de Schmid donnés par l’auteur.
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Grain Orientation
n◦ P.1 (-10◦, 30◦, 80◦)
n◦ P.2 (47◦, 3◦, 0◦)
n◦ P.3 (-45◦, 2◦, 0◦)
n◦ P.4 (80◦, 36◦, 70◦)
n◦ P.5 (25◦, 55◦, 55◦)
n◦ P.6 (45◦, 55◦, 38◦)
Tableau 3.8 – Orientations des grains ayant amorcé une fissure sous chargement en
direction TL dans l’étude de Petton (1995) sur du 7010-7651, obtenues après analyse
inverse des figures de pole (100), exprimées avec les angles d’Euler dans le repère
modifié (TL, -L, TC). Ces angles peuvent être utilisés en simulation numérique,
sans modification du maillage liée à la direction de sollicitation.
Grain Orientation Grain Orientation
n◦ N.1 (252◦, 21◦, 32◦) n◦ N.10 (107◦, 11◦, 13◦)
n◦ N.2 (307◦, 10◦, 30◦) n◦ N.11 (307◦, 29◦, 34◦)
n◦ N.3 (30◦, 46◦, 35◦) n◦ N.12 (302◦, 40◦, 30◦)
n◦ N.4 (280◦, 46◦, 56◦) n◦ N.13 (225◦, 45◦, 88◦)
n◦ N.5 (116◦, 20◦, 42◦) n◦ N.14 (123◦, 30◦, 38◦)
n◦ N.6 (110◦, 4◦, 60◦) n◦ N.15 (294◦, 28◦, 44◦)
n◦ N.7 (0◦, 17◦, 19◦) n◦ N.16 (106◦, 4◦, 12◦)
n◦ N.8 (281◦, 20◦, 14◦) n◦ N.17 (88◦, 7◦, 56◦)
n◦ N.9 (312◦, 30◦, 79◦)
Tableau 3.9 – Orientations des grains ayant amorcé une fissure sous chargement en
direction L dans cette étude, exprimées avec les angles d’Euler.
1000 orientations pour l’ensemble.
Les probabilités d’amorçage dans les trois zones sont du même ordre de gran-
deur : l’effet de l’orientation cristallographique sur l’amorçage est de second ordre
derrière la taille de particule. Cette analyse ne confirme aucune de deux conjectures
de Petton (1995) : (i) présentant les textures cubiques tournées comme davantage
nocives que les autres, (ii) ainsi que celles possédant les deux facteurs de Schmid les
plus élevés proches. Le deuxième point est même contraire aux nouvelles observa-
tions. Il semble donc impossible de pouvoir tirer de quelconques tendances à partir
des seuls résultats présentés.
Deux explications peuvent être proposées à la différence de résultats entre cette
étude et celle de Petton (1995). Il se peut que la raison soit d’origine statistique. Il
est également possible que chez Petton (où la traction a lieu en sens TL) l’amorçage
soit davantage gouverné par la fracture des particules 8, tandis que dans l’étude
8. L’effet de l’orientation cristallographique sur la contrainte ressentie par une particule non-
fracturée a déjà fait l’objet de précédentes études. Elles sont rappelées en annexe C.
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(a) Cette étude - sollicitation en sens L.
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Figure 3.15 – Représentation des grains ayant mené à une amorce en fonction
de leurs facteurs de Schmid maximum. Les facteurs de Schmid de la texture de
laminage vis-à-vis des directions de sollicitation respectives sont représentés par le
mouchetis.
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Figure 3.16 – Probabilité relative d’amorçage des orientations cristallographiques
en fonction des deux facteurs de Schmid les plus élevés, à partir des résultats de
cette étude.
présente (où les particules sont déjà fracturées orthogonalement à la direction de
sollicitation) l’amorçage est davantage gouverné par l’activité plastique en pointe
d’une particule déjà fracturée (étudiée numériquement dans le chapitre 6).
3.5 Modèle de prévision de durée de vie, et lien avec
les distributions de particules
Pour cette dernière étape de l’étude des particules, la quantification de l’impact
de leur taille sur la durée de vie est abordée. Après le choix d’un modèle de prévision
de durée de vie, deux effets seront étudiés : (i) celui de la distribution de particules
et (ii) de la taille d’éprouvette. Le modèle choisi propose une méthode pour inclure :
— la possibilité de distinguer les Mg2Si et Al7Cu2Fe ;
— l’effet de la distribution de particules (au travers de l’estimation de la taille
de la particule la plus nocive i.e. la plus grande) ;
— une représentation correcte des effets de seuil (en ∆K pour les fissures
longues, en contrainte pour les fissures courtes).
La fermeture de fissure et la plasticité en pointe de fissure ne sont pas abordées
dans le texte principal. Une discussion à ce sujet est proposée en annexe C.
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3.5.1 Choix de la loi de propagation
Formulation de la loi L’expression choisie (formule 3.5.1) est équivalente à la
loi de Paris pour les fissures longues (l ≫ l0, ∆Keff ≫ ∆Kth) et modélise un effet
de seuil de propagation :
da
dN
= C (∆Keff −∆Kth)m = C
(
UY ∆σ
√
π(l + l0)−∆Kth
)m
(3.5.1)
où l0 s’exprime de la façon suivante :
l0 =
1
π
(
∆Kth
Y∆σl
)2
avec ∆σl désignant le double de la limite d’endurance (à R = −1) du matériau.
La version (∆Keff −∆Kth)m d’Ishihara & McEvily (2002) est utilisée. La for-
mulation classique d’El Haddad et al. (1979) est choisie pour l’effet de seuil en
contrainte (
√
π(l + l0)). Les paramètres C, m ainsi que le seuil ∆Kth sont identi-
fiables sur une courbe da/dN-∆K de fissures longues. Le paramètre Y correspond à
un facteur de forme (fissure interne, débouchante. . . ), et U à la fermeture de fissure.
Les valeurs utilisées n’ont pas été identifiées sur les alliages de cette étude, mais sont
typiques pour l’aluminium :
C = 10−10 (en m) ∆Kth = 3MPa
√
m
m = 3,1 ∆σl = 200MPa
L’identification n’a pas tenu compte de la fermeture de fissure, on prend donc
U = 1 dans le tracé des courbes de la Figure 3.17. On considère le cas d’une fissure
semi-circulaire débouchant en surface d’un échantillon, avec Y = 0,65.
Afin de bien analyser les courbes da/dN−∆K de la Figure 3.17, il est nécessaire
de noter que dans une même région de ∆K, parler de faibles contraintes revient à
parler de fissures longues. Inversement, parler de contraintes élevées fait référence
aux fissures courtes. Cela étant acquis, il est possible de visualiser (i) l’effet de seuil
en ∆K pour les fissures longues d’une part, (ii) et l’indépendance de la vitesse de
propagation vis-à-vis de la taille des fissures courtes.
En ce qui concerne les fissures courtes, leur vitesse diminue avec la contrainte ap-
pliquée : la vitesse devient nulle lorsque la contrainte seuil est atteinte. La contrainte
seuil (liée au l0) peut également être vue comme la contrainte pour laquelle on passe
d’un mécanisme en ∆Kth (courbes plongeantes) à un mécanisme en ∆σl (courbes
constantes).
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Figure 3.17 – Visualisation dans le diagramme da/dN–∆K de la loi de propagation
donnée par l’équation 3.5.1.
Calcul de la durée de vie Le nombre de cycles de propagation se déduit direc-
tement de l’expression de la vitesse de propagation par intégration :∫ Nf
Ni
dN =
∫ af
ai
da
C
(
UY ∆σ
√
π(a+ l0)−∆Kth
)m (3.5.2)
En reprenant les mêmes valeurs que dans l’analyse du paragraphe précédent, on
trace la courbe S–N (Figure 3.18), en considérant que les éprouvettes lisses cassent
lorsque la fissure atteint 1mm, et en faisant varier la taille de l’amorce de 5µm à
65µm.
La contrainte à 100 000 cycles (310MPa) est du même ordre de grandeur que la
valeur expérimentale du 7050 (330MPa). Les paramètres de la loi de propagation
sont conservés pour cette étude semi-quantitative.
Pour les plus faibles durées de vie (< 100 000 cycles), le modèle prévoit un gain
de 17% sur la durée de vie entre des amorces de 5µm et 20µm. Pour les plus
grandes durées de vie, le gain est à compter en terme de contrainte d’endurance :
il équivaut à 13MPa en réduisant les tailles d’amorces de 50µm à 20µm, et de
nouveau 9MPa en passant de 20µm à 5µm. Ces gains sont de l’ordre de grandeur
de ceux obtenus entre deux alliages de 2024 de distribution de grandes particules
variable (document interne Constellium 9) : différence d’un facteur 2 sur la durée de
vie autour de 100 000 cycles, et 10 à 20MPa d’écart sur la limite de fatigue.
9. communiqué par J.-C. Ehrström le 1er août 2014
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Figure 3.18 – Évolution de la durée de vie en fonction de la taille de défaut initiale,
en utilisant la loi de propagation donnée par l’équation 3.5.1.
Une étude plus précise pourrait être menée dès lors qu’une loi de propagation
est identifiée sur une courbe da/dN-∆K, et le modèle de calcul de durée de vie qui
en découle vérifié sur une courbe S-N.
3.5.2 Calcul de la taille de la plus grande particule
Pour calculer la durée de vie d’une éprouvette avec la formule 3.5.2, il est né-
cessaire de connaître la taille du défaut le plus grand contenu à la surface de la
zone sollicitée : il correspondra à la borne inférieure d’intégration ai. En décrivant
la distribution des grandes particules par une loi de type Gumbel 10, on peut écrire
la fonction de répartition sous la forme :
F (x,µ,β) = e−e
−
x−µ
β
(3.5.3)
Lors du tirage d’une particule, cela donne comme probabilité d’avoir un défaut
de taille inférieure à X µm :
P (x < X) = F (X,µ,β) (3.5.4)
10. La loi de Gumbel est l’une des trois lois des valeurs extrêmes (avec Weibull et Fréchet). Elle
est adaptée aux distributions à décroissance exponentielle.
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et réciproquement, la probabilité d’avoir un défaut de taille supérieure à X µm :
P (x > X) = 1− F (X,µ,β) (3.5.5)
Le nombre de défauts de taille supérieure à X µm sur 1mm2 est en moyenne,
après le tirage de k particules :
N1mm2(x > X) = k (1− F (X,µ,β)) (3.5.6)
Il est possible d’identifier les paramètres k, µ et β à partir de la distribution de
tailles des particules, ou uniquement de celles fracturées. Les distributions de taille
choisies font intervenir un diamètre équivalent, tel que mesuré dans le chapitre 2 11.
En approchant par une même loi les distributions dans le plan TL-TC des particules
au cuivre des alliages 2050 et 7050 (taille de particules entre 7µm et 30µm), on
trouve les paramètres suivants (Figure 3.19) :
µ = 1,0 β = 3,1 k = 700
Approche par la moyenne On choisit, dans cette approche, de définir la borne
inférieure ai pour le calcul de la durée de vie d’une éprouvette de surface S (en mm2)
comme la taille limite pour laquelle la surface contient en moyenne 1 particule plus
grande :
NSmm2(x > ai) = 1 ⇐⇒ Sk (1− F (ai,µ,β)) = 1
⇐⇒ 1− e−e−
ai−µ
β
= 1
kS
⇐⇒ −ai−µ
β
= ln
(− ln (1− 1
kS
))
⇐⇒ ai = µ− β ln
(− ln (1− 1
kS
))
Le calcul des durées de vie pour plusieurs tailles d’échantillons est présenté en
Figure 3.20 en traits pleins. Quantitativement, le modèle prévoit des durées de vie
diminuées de moitié lorsqu’on passe d’un échantillon présentant une surface libre
extérieure de 1mm2 à un autre de surface libre extérieure 1m2.
Approche par intervalle de confiance Dans cette approche, on cherche l’intervalle
qui contient avec une probabilité de 0,9 la particule la plus grande. C’est cette
approche qui fournit la dispersion sur l’éprouvette de surface 1mm2 en Figure 3.20.
Sur une surface de Smm2, se trouvent kS particules. La probabilité pour qu’après
kS tirages de particules, aucune ne soit de taille supérieure à X µm est donc :
P (X estmax) = [F (X)]kS (3.5.7)
11. Un autre choix de mesure de la taille des particules (e.g. diamètre du cercle circonscrit)
pourrait modifier les résultats et faire l’objet d’un approfondissement.
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Figure 3.19 – Approximation des distributions de particules dans le plan TL-TC
des alliages 2050 et 7050 par une loi de Gumbel.
Chercher un intervalle de confiance à 90% revient donc à chercher a et b tels que :
P (a estmax) = 0,05 et P (b estmax) = 0,95 (3.5.8)
Soit, en prenant α = 0,05 ou α = 0,95, on trouve a et b à l’aide de la formule :
x = µ− β ln
(
− ln(α)
kS
)
(3.5.9)
L’intervalle de confiance obtenu par cette méthode permet de dire que l’approche
par la moyenne est non-conservative.
3.5.3 Prise en compte de la nature de la particule
La prise en compte de la nature de la particule dans ce modèle peut être intro-
duite à deux endroits. Toutes les particules n’étant pas fracturées, il est pertinent de
considérer uniquement celles qui le sont lors de l’identification de la distribution de
taille. Une telle distribution est facilement obtenue si l’on dispose de la probabilité
de rupture des particules en fonction de leur taille.
Dans le cas où les particules ne sont pas fracturées à l’état initial (e.g. les
Al7Cu2Fe du 7050), le modèle doit être étendu en prenant en compte un nombre
de cycles à l’amorçage. Dans le cas du 7050, ce nombre de cycles à l’amorçage est
identifiable à l’aide des courbes de probabilité relative de rupture (Figure 3.14) :
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Figure 3.20 – Évolution de la durée de vie en fonction de la taille d’éprouvette,
c’est-à-dire de la taille de défaut initial, en utilisant la loi de propagation donnée par
l’équation 3.5.1, et la distribution des particules dans le plan TL-TC des alliages
2050 et 7050. Les traits pleins correspondent à l’approche par la moyenne, et les
traits pointillés aux intervalles de confiance à 90%.
il correspond au nombre de cycles nécessaire pour parcourir la distance entre le
diamètre d’un Mg2Si et d’un Al7Cu2Fe avec la même probabilité de rupture.
Certaines analyses complémentaires liées au modèle sont discutés en annexe C.
La position de l’amorçage vis-à-vis du coin de l’éprouvette y est abordée, ainsi que la
comparaison avec le modèle de limite d’endurance introduit par Murakami (2002),
et encore l’effet de fermeture (avec distinction fissure courte et longue).
3.6 Points importants
Comme attendu, il est constaté dans ce chapitre que les plus grandes particules
cassées sont les plus sujettes à amorcer une fissure dans la matrice, quel que soit
l’alliage. Une nouveauté concernant le 7050 a été de quantifier la nocivité des Mg2Si
vis-à-vis des Al7Cu2Fe : à distribution de taille égale, il y a cinq fois plus d’amorçage
sur Mg2Si. Leur nocivité pourrait s’expliquer par leur rupture bien plus fréquente
(constatée au chapitre précédent). De même, la nocivité des grandes particules est
due d’abord à leur facilité à casser ; puis, parmi les particules cassées, celles de
grande taille donnent plus souvent lieu à une amorce, ce qui accentue leur nocivité.
En comparaison de ces effets (type et taille de particule), celui de l’orientation
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cristallographique de la matrice est de second ordre.
Dans ce chapitre quelques points intuitifs ont été confirmés pour la première
fois par l’expérience à l’échelle locale : (i) une particule de taille intermédiaire est
plus nocive si elle est cassée à l’état initial ; (ii) toutefois, les quelques particules
qui cassent durant le chargement cyclique ont plus de chance de donner lieu à une
amorce (car les particules cassées à l’état initial et amincies par le polissage sont
inoffensives).
La dernière étape – convertir la notion de « nocivité » des grandes particules
en une estimation de perte sur la durée de vie – a été l’occasion d’associer une loi
de vitesse de propagation à une analyse statistique de la taille du défaut critique.
La précision des estimations d’un tel modèle repose sur la qualité de l’identification
expérimentale, coûteuse en essais (da/dN fissures courtes et longues à plusieurs
niveaux de contrainte, courbes S-N, distributions de particules).
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ENDOMMAGEMENT DES PARTICULES SITUÉES AU NIVEAU
DES AMORCES
• Nombre n d’amorçages dans la matrice : n(2050) > n(7050)
Nombre de particules cassées
et d’amorçages (Al-Cu-Fe-Mn)
particules cassées
à l’état initial
particules cassées
durant le cyclage
particules d’où ont amorcé
des fissures
Endommagement des particules : Décohésion Rupture (⊥ σ, ⊥ L)
Mg2Si (7050) X X(surface rugueuse)
Al7Cu2Fe (7050) X(inter-/intranodulaire)
Al-Cu-Fe-Mn (2050) X(intranodulaire)
EFFETS DE NATURE, TAILLE, FORME ET CRISTALLOGRA-
PHIE SUR L’AMORÇAGE
• Parmi l’ensemble des particules, le rôle de certains paramètres sur la
facilité à amorcer a été étudié (noté « + » s’il y a un effet, « - » sinon) :
Paramètre Taille Cristallographie particule inter-/intragranulaire
Effet + - -
• Parmi les particules cassées, certains effets sont détectés :
Paramètre Taille Forme
Al-Cu-Fe-Mn + -
Mg2Si, Al7Cu2Fe -
• Sur la nocivité relative des Mg2Si et Al7Cu2Fe :
À distribution égale À probabilité d’amorçage égale
5 fois plus d’amorçage sur Mg2Si diamètre des Mg2Si inférieur de 11µm
à celui des Al7Cu2Fe
PRÉVISIONS DU MODÈLE DE DURÉE DE VIE
• Pour une durée de vie ∼ 100 000 cycles à R = 0,1 : ∼20% de gain sur la
durée de vie si la particule la plus grande passe de 20µm à 5µm.
• Chute d’un facteur 2 de la durée de vie lorsque la surface libre extérieure
de l’échantillon passe de 1mm2 à 1m2.
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Chapitre 4
Propagation dans la matrice
Les fissures microstructurellement courtes sont au centre de ce chapitre. Leur
taille est de l’ordre de grandeur, ou plus petite, que celle des grains. Ces fissures
courtes sont connues pour être fortement influencées par la microstructure, et le
nombre de cycles correspondant à leur apparition et aux premiers stades de pro-
pagation représente une fraction importante de la durée de vie en fatigue (jusqu’à
la majeure partie). L’état de l’art présentera dans un premier temps le rôle de la
microstructure sur leur propagation (chemins et vitesses). Dans un second temps,
les résultats obtenus sur les alliages 2050-T8 et 7050-T7451 viendront compléter
ceux de la littérature.
Le cas des vitesses de propagation a été abordé dans le chapitre précédent sous
l’angle des modèles, dans le but d’étudier l’effet de taille des particules sur la durée de
vie. Dans cette partie, les vitesses et les chemins de propagation seront abordés d’un
point de vue expérimental, en vue d’identifier des mécanismes d’avancée de fissure.
Les résultats intègrent à la fois des observations 2D (microscopie, fractographie) et
des observations 3D (tomographie).
Deux questions qu’il est légitime de se poser à l’entame d’un tel chapitre sont :
(i) est-on capable de comprendre la direction des fissures microstructurellement
courtes, (ii) peut-on faire un lien entre mécanismes et vitesses de fissuration. Ces
deux questions servent de fil rouge à ce chapitre.
4.1 État de l’art
Cet état de l’art se concentre sur les mécanismes de propagation dans les tout
premiers grains rencontrés par la fissure. Il est construit autour de trois dualités :
— grains – notamment leurs orientations – et joints de grains,
— observations expérimentales et modèles,
— chemins de fissuration et vitesses de propagation.
Les observations expérimentales pourraient elles-mêmes être décomposées en des
observations de surface – précises mais incomplètes en volume – et des observations
de volume avec les faciès de fissuration et la tomographie – complètes mais manquant
de précision sur la position du front de fissure ou sur la résolution spatiale.
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Derrière les trois points listés précédemment, la plasticité se trouve en toile
de fond. Les nombreuses observations expérimentales sont cohérentes avec l’idée
selon laquelle le glissement sur les différents systèmes cristallographiques explique
les mécanismes de fissuration dans les premiers grains. Ceci reste vérifié malgré
l’écart qui existe entre un alliage industriel et un cristal pur et parfait.
Dans la suite de ce travail, une fissure sera dite cristallographique si sa surface
coïncide avec un plan de glissement (plans {111} dans la structure CFC de l’alumi-
nium). Cette notion dépend de l’échelle à laquelle sont effectuées les observations.
Ainsi, lorsque l’on décrit la fissure en termes cristallographiques ou non, l’échelle
d’observation y sera systématiquement associée – par défaut celle du grain. Lors-
qu’un seul plan fortement désorienté traverse un grain, il sera désigné comme un
plan cristallographique de pseudo-stade I.
4.1.1 Chemin de fissuration à l’intérieur d’un grain
Dans les métaux, les chemins de fissuration ont traditionnellement été étudiés
à l’aide d’observations de surface ou de fractographies. Avant même la commercia-
lisation du premier microscope électronique à balayage, Forsyth (1961) a proposé
un modèle simple pour décrire le chemin de fissuration. L’auteur distinguait deux
phases, avec une longueur de transition de l’ordre de quelques centaines de microns :
durant le stade I, la fissure croît le long des plans de cisaillement maximum, tan-
dis que durant le stade II, la fissure progresse de façon normale à la direction de
sollicitation.
Sans précision supplémentaire, ce premier modèle historique est maintenant trop
souvent mis en défaut dans les alliages d’aluminium pour être admis en l’état. En
revanche, les termes stade I et stade II sont encore utilisés, en raison d’un glisse-
ment de sens, pour désigner respectivement une fissure cristallographique ou non à
l’échelle des grains, ou encore distinguer fissures courtes et fissures longues.
Entre temps, le MEB a fait son apparition, facilitant les observations des frac-
tographies : selon les échelles d’observations, les alliages, l’environnement et la sol-
licitation, il devient possible de distinguer ou non des facettes cristallographiques.
Plus récemment, avec le développement de techniques comme le FIB, l’EBSD ou la
tomographie synchrotron haute résolution, de nouvelles expériences ont été rendues
possible, améliorant la compréhension des mécanismes.
Cas des ruptures cristallographiques Les observations EBSD récentes ne
cessent de confirmer que les fissures, lorsqu’elles sont cristallographiques, corres-
pondent effectivement à des décohésions de plans de glissement {111} dans les CFC.
Cela est aussi bien vérifié dans les alliages d’aluminium (Zhai et al., 2000; Weiland
et al., 2009; Wen et al., 2013) que dans ceux de nickel (Schaef et al., 2011). Dans
la phase α hexagonale compacte du TA6V, les fissures cristallographiques ont éga-
lement pu être identifiées sur les plans cristallographiques basaux et prismatiques
(Le Biavant et al., 2002). De telles confirmations viennent appuyer les observations
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en microscopie à différentes échelles aussi bien dans l’aluminium (Halliday et al.,
1999) que dans d’autres CFC comme le cuivre (Vinogradov et al., 1995) ou le nickel
(Leverant & Gell, 1975; Aswath, 1994).
Le caractère déterministe de la fissuration de fatigue cristallographique à l’échelle
du grain a en outre été constaté par Schaef et al. (2011) dans un alliage base nickel
(Figure 4.1). Les deux amorces identiques ont été réalisées par découpe FIB. Cette
vision soulignant la répétabilité du chemin de fissuration dans un grain offre des
perspectives aux analyses stochastiques classiques, réalisées à l’échelle supérieure
(polycristaux).
Figure 4.1 – Deux fissures similaires amorcent à partir de deux entailles parallèles
dans le même grain, et se comportent de la même façon avant et après franchissement
du joint de grain. D’après Schaef et al. (2011).
Si à l’échelle atomique la fissuration est cristallographique car reliée aux dislo-
cations, certains paramètres favorisent l’apparition de faciès cristallographiques aux
échelles les plus macroscopiques. Tout d’abord, l’aluminium, avec une énergie de
faute d’empilement élevée (autour 160-200mJ/m2), a moins de chance de présenter
un faciès cristallographique que le cuivre (70-80mJ/m2). Ceci est attribué au fait
qu’une forte énergie de faute d’empilement favorise le glissement dévié (Devincre,
2005).
Parmi les alliages d’aluminium, ceux contenant du lithium sont identifiés comme
présentant davantage de faciès cristallographiques. Une plus grande planéité du
glissement, en partie liée à la précipitation cisaillable, en serait la cause. Dans cette
idée, l’étude de Kamp et al. (2007) propose un critère permettant de prédire le
caractère cristallographique ou non d’une fissure dans des alliages de la série 2xxx,
à partir de la connaissance de la distribution de taille de la précipitation.
Pour un même alliage d’aluminium, les essais menés sous vide et ceux me-
nés près du seuil de propagation (Knott, 1986) favorisent également l’apparition
de facettes cristallographiques. Enfin, dans les mêmes conditions de sollicitation
uniaxiale, certaines orientations cristallographiques sont plus à même de présenter
une facette cristallographique (facteur de Schmid élevé, plan géométriquement bien
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orienté par rapport au front de fissure). Toujours dans les mêmes conditions de
sollicitation, une fissure plus longue augmenterait les interactions liées aux grains
adjacents (Halliday et al., 1999) ainsi que le glissement multiple, favorisant les faciès
non-cristallographiques.
Cas des ruptures non-cristallographiques En ce qui concerne le caractère
cristallographique ou non, tout n’est que question d’échelle à laquelle on regarde,
et plusieurs systèmes de glissement peuvent être activés à l’échelle microscopique
(Figure 4.2).
(a) Vue générale (b) Zoom sur la surface
Figure 4.2 – Surface de rupture lisse dans du 2024-T351, liée à l’activation de
plusieurs systèmes de glissement dans un même grain. D’après Halliday et al. (1999).
Les ruptures non-cristallographiques sont la norme à l’échelle de la taille de
la particule d’amorce, soit quelques dizaines de microns (Halliday et al. (1999);
Gupta & Agnew (2011)). Plus précisément, dans les conditions de sollicitations
étudiées dans cette thèse (air ambiant, durée de vie de 100 000 cycles en fatigue
uniaxiale à R = 0,1), la littérature rapporte que les faciès non-cristallographiques
sont majoritaires.
Afin de trancher avec la distinction stade I/stade II, qui ne reflète pas les méca-
nismes qu’ils observent dans leurs alliages, Gupta & Agnew (2011) s’intéressent aux
fractographies d’éprouvettes en 7075-T751 et 7050-T7451 à l’échelle de l’amorce. En
utilisant conjointement l’EBSD en surface, et une méthode stéréo pour obtenir le
vecteur normal à des facettes situées dans des grains jouxtant la surface, ces auteurs
concluent que les facettes ne sont pas des plans {111} (Figure 4.3a). Ils notent en
revanche que les facettes sont alignées avec la direction de traction, d’autant plus
que l’air est chaud et humide (Figure 4.3b).
Herbig et al. (2011) et King et al. (2011), lors de travaux sur du titane et du
magnésium respectivement, ont étudié de façon similaire la morphologie de deux
fissures en volume. En couplant tomographie synchrotron et DCT, ces auteurs ont
pu distinguer une alternance entre zones cristallographiques (à l’échelle des grains)
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(a) Normales aux faces de rupture vis-à-vis
du repère cristallographique.
(b) Normales aux faces de rupture vis-à-vis
du repère de la tôle.
Figure 4.3 – Figure de pole représentant la normale aux surfaces de rupture, d’après
Gupta & Agnew (2011). Matériaux étudiés : (i) 7075-T651, chaud-humide, (ii) 7050-
T7451, chaud-humide, (iii) 7075-T651, froid-sec, (iv) 7050-T7451, froid-sec.
et non-cristallographiques (Figure 4.4). Plus récemment encore, cette méthode a été
appliquée à un alliage d’aluminium Al-Mg-Si par Spear (2014).
Modèles de mécanismes de propagation Parmi l’ensemble des modèles des-
criptifs cherchant à expliquer la propagation de fissure, un nombre important se
base sur la décohésion de plans de glissement qui intersectent la pointe de fissure
(Forsyth, 1961; Düber et al., 2006; Künkler et al., 2008). Cela peut donner lieu à
des descriptions 2D cristallographiques ou non (Figure 4.5). Une autre catégorie de
modèles fait appel à une notion de zone endommagée en pointe de fissure. Ici égale-
ment, la cristallographie peut intervenir (Figure 4.6) ou non. Une revue récente est
disponible sur le sujet (Christ et al., 2014).
4.1.2 Chemin de fissuration au niveau des joints de grain
Au niveau des joints de grain, la désorientation constitue un obstacle plus ou
moins fort à la propagation des dislocations, et donc à l’avancée de fissure. Ce point
a été soulevé depuis de nombreuses années (Lankford, 1982; Pineau, 1986), et se
matérialise par un changement de direction de la fissure en surface.
Le modèle actuellement le plus pertinent pour expliquer et prédire les variations
de trajectoire en 3D a été proposé par Zhai et al. (2000). Il est cependant uniquement
adapté aux cas où la fissuration est cristallographique, comme dans le Al-Li 8090
utilisé dans l’étude originelle.
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(a) Orientation locale de la normale à la fissure vis-à-vis de la direction de sollicitation
(b) Orientation locale de la normale à la fissure vis-à-vis de la cristallographie du grain
traversé.
(c) Position du front de fissure après différentes étapes de propagation.
Figure 4.4 – Observation d’une fissure de fatigue dans un alliage de titane par
tomographie synchrotron, d’après Herbig (2011).
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(a) Propagation suivant les plans de glis-
sement (Künkler et al., 2008).
(b) Propagation non-cristallographique
(Künkler et al., 2008).
Figure 4.5 – Mécanismes de propagation faisant intervenir les dislocations.
Figure 4.6 – Réseau d’endommagement lié aux systèmes de glissement, suivant le
modèle proposé par Halliday et al. (1999).
Le modèle de Zhai et al. (2000) Une mesure simple de l’écart entre deux orien-
tations cristallographiques est la désorientation. Le calcul de ce paramètre nécessite
uniquement la connaissance des angles d’Euler des deux grains, et en aucun cas celle
de la position du joint de grain. Or, il est possible d’imaginer que différents agence-
ments atomiques associés aux différentes positions du joint de grain peuvent avoir
une influence sur la transmission des dislocations. C’est l’avis de Zhai et al. (2000)
qui proposent de définir deux angles pour décrire la désorientation entre deux plans
(111) (Figure 4.7a) :
— l’angle de twist ou de déversement, α, qui correspond à la désorientation de
la trace des plans sur le joint de grain,
— l’angle de tilt ou de déviation, β, qui correspond à la désorientation de la
trace des plans en surface.
Les angles se calculent à l’aide des formules suivantes :
α = arccos(E ×N1 ·E ×N2) β = arccos(Z ×N1 ·Z ×N2)
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où E, Z, N1 et N2 désignent les vecteurs unitaires normaux au plan du joint de
grain, à la surface de l’échantillon, à la normale au plan de glissement de part et
d’autre du joint de grain. Dans le cas où il est impossible de déterminer la position
du joint de grain, il devient nécessaire de faire une hypothèse sur sa position, par
exemple en supposant qu’il est orthogonal à la surface.
Parmi les quatre plans de la famille {111} du second grain, ceux qui présentent
un faible angle de déversement α seraient les plus favorables à la propagation de la
fissure au travers du joint de grain. Plus l’angle α est grand, plus la propagation sur
une unique bande de glissement dans le second grain est compliquée : des marches
de fractures parallèles en toit d’usine apparaissent ainsi sur les fractographies (Fi-
gure 4.7b).
(a) Définition des angles de déversement (α) et
de déviation (β), d’après Zhai et al. (2005).
(b) Création de plusieurs marches cris-
tallographiques après franchissement
du joint de grain, d’après Zhai et al.
(2000).
Figure 4.7 – Schémas représentant le franchissement d’un joint de grain en présence
d’une forte désorientation de déversement.
Validation du modèle dans la littérature Ce modèle a été testé avec succès
par d’autres auteurs (Proudhon, 2005; Schaef et al., 2011; Wen et al., 2013).
Schaef et al. (2011) ont introduit deux défauts identiques dans un alliage base
nickel (à l’aide du FIB) à la même distance de deux joints de grains différents. Les
joints de grain ont été choisis a priori pour obtenir un angle de déversement faible
et un autre élevé. La fissure s’est propagée sur une unique bande de glissement dans
le premier cas, et a nécessité l’activation d’un autre système dans le second cas
fortement désorienté. Dans ce second cas, de petites marches inférieures à 100 nm
sont visibles, témoignant de l’effet de la cristallographie. Les auteurs en concluent
que le modèle de Zhai et al. (2000) est qualitativement vrai dans le matériau étudié,
mais uniquement à très petite échelle.
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Récemment, Wen et al. (2013) ont observé dans du 2024-T351 qu’une fissure
avait amorcé plus rapidement d’un côté d’une particule que de l’autre, sans raison
apparente en surface. Une découpe FIB leur avait permis de détecter que l’inter-
face particule/matrice était verticale d’un côté, et fortement penchée de l’autre
(Figure 4.8). Selon ces auteurs, le modèle de Zhai et al. (2000) leur a permis de
justifier cette différence de comportement.
Figure 4.8 – Section d’une particule réalisée par découpe FIB. Le côté gauche a
amorcé une fissure de fatigue bien avant le côté droit, d’après Wen et al. (2013),
dans un alliage 2024-T351.
Joints de grain et front de fissure En l’absence de joints de grain, un front de
fissure de forme régulière serait attendu. En pratique, dans les polycristaux rencon-
trés dans la littérature, les fronts de fissure sont irréguliers comme cela est notam-
ment visible en Figures 4.4c et 4.9.
Les observations de Zhai et al. (2000) à ce sujet dans du 8090 montrent que les
zones retardées présentent fréquemment de larges angles de déversement (zones A,
B et C en Figure 4.9). Cela est qualitativement identifiable par un accroissement
du nombre de marches sur le plan de rupture au niveau des joints de grains.
4.1.3 Mesures des vitesses de fissuration
Effet des mécanismes de fissuration sur les vitesses de propagation Les
effets des mécanismes de fissuration ont été étudiés par Petit & Sarrazin-Baudoux
(2008). Sous vide, dans un régime dit de stade I où un seul plan de fissuration est
présent, la propagation est très rapide. En revanche, un faciès de stade II (fissure
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Figure 4.9 – Front de fissure dans un alliage Al-Li 8090 (3 · 106 cycles). Les zones
avec déversement résistent davantage à la propagation de fissure (Zhai et al., 2000).
non-cristallographique) est corrélé avec un ralentissement d’environ un ordre de
grandeur. Enfin, les vitesses minimales (encore un ordre de grandeur inférieur) sont
corrélées avec un régime de pseudo stade I (cristallographique en zig-zag). La lenteur
de la fissuration pseudo stade I est en partie attribuée à la fermeture de fissure qui
résulte de sa rugosité.
D’un point de vue mécanique, l’effet de la rugosité de la fissure a donné lieu
à diverses études. L’étude de Suresh (1985) peut notamment être évoquée. Elle
distingue l’effet de la désorientation (i) sur le facteur d’intensité des contraintes
(dépendance en cos3(Θ/2), où Θ représente l’angle de déviation), (ii) et l’effet lié à
la fermeture de fissure.
Joints de grains et vitesses Le ralentissement des fissures à l’approche des
joints de grain est bien connu (Pineau, 1986; Marx et al., 2006). Pour autant, l’effet
du ralentissement sur la durée de vie est moins aisé à quantifier. Il est habituelle-
ment expliqué par la difficulté des dislocations à franchir un joint entre deux grains
désorientés. Certaines études pointent également le rôle que pourrait jouer l’aniso-
tropie élastique, en particulier dans le cas de joints Σ3 (Neumann & Tönnessen,
1987; Richeton et al., 2015). Dans leur étude, Marx et al. (2006) observent dans du
nickel un ralentissement clair à l’approche d’un joint de grain avec désorientation,
et une accélération aussitôt le joint franchi (Figure 4.10). Une forte désorientation
comme celle observée par les auteurs a été estimée apporter un gain de 20% à 25%
sur la durée de vie (30 000 cycles gagnés sur 150 000 cycles).
Schaef et al. (2011) ont poursuivi l’étude, et constaté que l’ensemble des fissures
de plus de 60µm ont propagé à travers les joints de grain ; seules les plus courtes
ont une chance de s’y arrêter. Les fissures qui ont propagé ont toutes subi un ra-
lentissement à l’approche des joints de grains. Ce retard s’accompagne, aussitôt
le joint franchi, d’un saut de vitesse d’un facteur 1,4 à 2. Il y a donc soit arrêt
complet, soit ralentissement d’un facteur 2 maximum à l’approche du joint. Après
tomographie FIB, les auteurs confirment qu’un joint de grain bien orienté (angle α
de déversement faible) entraîne un ralentissement moins marqué.
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Figure 4.10 – Ralentissement d’une fissure cristallographique dans un alliage base
nickel à l’approche du premier joint de grain, d’après Marx et al. (2006).
Figure 4.11 – Visualisation du franchissement de joint de grain par la fissure avec
un mécanisme de déviation, après tomographie FIB réalisée par Schaef et al. (2011).
Vitesses tridimensionnelles Les mesures de vitesses précédentes ont été effec-
tuées en surface des éprouvettes. Afin d’obtenir des vitesses de front de fissure en
3D, une première option est d’utiliser une technique de marquage de front, puis
d’observer les fractographies. La seconde option, plus prometteuse (mesure réelle-
ment 3D, méthode non-destructive), consiste à faire des mesures de tomographie
in-situ. Les tout premières études de ce type ont utilisé les projections 2D d’images
3D pour détecter à la main les fronts de fissure (Herbig, 2011; King et al., 2011). Plus
récemment, Spear (2014) a couplé les observations de fractographie (coordonnées
(x,y) du front de fissure obtenues par détection manuelle des lignes marquées) et
de tomographie (pour obtenir z) : ils comparent alors les vitesses radiales projetées
avec les vitesses 3D. Ces deux méthodes restent encore non-automatisées : aucun
algorithme de détection 3D du front de fissure n’existe, ce qui réduit le nombre de
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fissures observables et limite la portée statistique des observations.
4.1.4 Modèles de vitesses de fissuration
Les modèles de vitesses de fissuration tenant compte de la microstructure lo-
cale, notamment des joints de grains, sont nombreux. Sans entrer dans le détail,
peuvent être évoquées (i) les techniques de dynamique des dislocations discrètes
(DDD) (Verdier et al., 1998; Doquet, 1999; Deshpande et al., 2002), (ii) les mo-
dèles basés sur l’ouverture en pointe de fissure (CTOD) comme ceux de Navarro &
de los Rios (1988) ou les nombreux travaux de McDowell, et (iii) les modèles plus
phénoménologiques en ∆K (Chan & Lankford, 1983).
4.1.5 Bilan de l’état de l’art
Les connaissances apportées par la littérature sur le comportement (chemin, vi-
tesse) des fissures de fatigue dans les tout premiers grains sont inégales. Le rôle
de l’orientation des grains est assez bien compris dans alliages base nickel : fissures
cristallographiques, effets des joints de grains sur la vitesse et la direction. Il n’en est
pas de même dans les alliages d’aluminium où les fissures sont le plus souvent non-
cristallographiques. Parallèlement, si les mesures de vitesse en surface sont monnaie
courante, les mesures 3D n’en sont qu’à leurs débuts avec la tomographie. Les me-
sures 3D offrent la perspective de corréler les mécanismes de fissuration avec les
vitesses de propagation, de façon moins équivoque que ce qui peut être réalisé avec
les techniques de marquage (lesquelles ne permettent pas de détecter d’éventuels
branchements, ou affectent la mesure – e.g. surcharge).
La suite du chapitre étudiera en premier lieu les fractographies, et les vitesses de
propagation en surface. En second lieu, une classification des chemins de fissuration
observés en surface du 2050 dans les premiers grains sera faite. En dernier lieu, des
fissures des deux matériaux seront analysées en détail, en tirant partie des données
3D de tomographie.
4.2 Faciès de fissuration, vus sur des fractographies
Au-delà de la compréhension des mécanismes, l’un des objectifs de ce chapitre et
des suivants est d’expliquer la différence de vitesse de propagation qui est constatée
entre les deux alliages 2050-T8 et 7050-T7451 (Daniélou et al., 2012). Dans cette
étude, les fissures sont d’abord étudiées sous l’angle des fractographies, en commen-
çant par un examen à l’échelle de l’amorce, puis en se plaçant à une échelle moins
locale.
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4.2.1 Morphologie des surfaces de rupture près de l’amorce
L’observation des faciès à proximité des amorces permet de distinguer différentes
morphologies de surfaces de fissures (Figure 4.12), dont une classification est ici
proposée :
1. sable mouillé : faces lisses non-cristallographiques qui s’étendent sur des sur-
faces de l’ordre de celles d’un grain ;
2. surface veinée : faces peu rugueuses avec de légères veines qui ont pour point
de convergence le lieu de l’amorce ; ces veines laissent penser à un léger effet
de la cristallographie ;
3. marches d’escalier : zones avec relief de type cristallographique qui appa-
raissent après le premier joint de grain franchi ;
4. sable sec : zones chahutées non-cristallographiques.
Sur les micrographies (Figure 4.12), la tôle de 2050 semble présenter un aspect
général plus chahuté que celle de 7050. Toutefois, à ce stade, l’aspect plus rugueux
des faces du 2050 n’est pas systématique. Dans les deux alliages il est possible de
remarquer le net changement de mécanisme qui apparaît lors du passage de ce qui
est assimilé à des joints de grains. Le faciès davantage lisse du début cède alors la
place à des mécanismes plus cristallographiques et mouvementés (surface veinée,
relief cristallographique, zone chahutée). Les reliefs cristallographiques qui naissent
des joints de grains peuvent présenter un mécanisme proche de celui évoqué par
Zhai et al. (2005). Bien que ce mécanisme apparaisse de façon occasionnelle, il ne
semble pas constituer un mécanisme prépondérant aux grandissements auxquels ont
été faites les observations.
4.2.2 Morphologie des surfaces de rupture après plusieurs
dizaines de microns de propagation
Au-delà des premières dizaines de microns, et pendant quelques centaines de
microns (avant de distinguer les stries de fatigue), les faces lisses et veinées semblent
majoritaires dans le 7050, bien que sur certaines fractographies des faciès rugueux
puissent également être observés (Figure 4.13, bas). Au contraire, la fissuration dans
le 2050 paraît majoritairement rugueuse (Figure 4.13, haut).
Les mesures de rugosité faites sur des surfaces similaires (1,2mm×1,2mm, ré-
solution verticale 20 nm, horizontale 2µm) d’une fractographie de 2050 et d’une
fractographie de 7050 ne montrent toutefois aucune différence (Tableau 4.1). S’il
n’est pas possible de tirer des conclusions à partir de mesures uniques, il ne semble
toutefois pas que les paramètres de rugosité Ra et Rq, tels que définis ici, permettent
de rendre compte de la différence qualitative qui existe entre les fractographies des
alliages 2050 et 7050.
Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2015ISAL0131/these.pdf 
© [E. Nizery], [2015], INSA Lyon, tous droits réservés
96 4.2. FACIÈS DE FISSURATION, VUS SUR DES FRACTOGRAPHIES
Figure 4.12 – Observation en MEB-SE (5 kV) de faciès de rupture à proximité
de deux amorces sur particules au cuivre dans le 7050 (gauche) et dans le 2050
(droite). Champ de 70µm. Les quatre types de morphologies (1. sable mouillé, 2.
surface veinée, 3. marches d’escalier, 4. sable sec) sont indiqués par leurs numéros.
Les particules à l’origine de l’amorce sont entourées d’un trait pointillé.
Paramètre Formule 2050 7050
Ra
1
n
∑n
i=1 |z − zm| 29µm 30µm
Rq
√
1
n
∑n
i=1(z − zm)2 37µm 37µm
Rt zmax − zmin 240µm 354µm
Tableau 4.1 – Valeurs de rugosité mesurées sur une zone de 1,2mm×1,2mm autour
de la zone d’amorçage. Le pas latéral entre deux pointés de mesure est de 2µm, et
la résolution verticale de 20 nm.
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Figure 4.13 – Observation en MEB-SE (5 kV) de faciès de rupture à proximité de
quatre amorces sur particules dans le 7050 (haut) et dans le 2050 (bas). Sur les
champs de 500µm présentés, les faciès paraissent davantage rugueux dans le 2050
que dans le 7050, entraînant potentiellement plus de fermeture de fissure.
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Les différences de rugosité entre les deux matériaux ne semblent pas assez mar-
quées pour qu’il soit aisé de conclure à un effet sur la différence des vitesses (en
tout cas si on se contente des scalaires mesurés). Une étude bien plus détaillée et
statistique serait nécessaire pour aborder ce point.
4.3 Vitesses de fissuration, vues de la surface
4.3.1 Méthode de mesure des vitesses de fissuration
Les vitesses de fissuration ont été obtenues à la fois sur des éprouvettes de petite
taille (XS), et des éprouvettes de moyenne taille (XL). Celles-ci ont été sollicitées
pendant un nombre de cycles fixé, puis démontées et observées à l’aide d’un mi-
croscope optique à des grandissements compris entre ×200 et ×500, avant d’être à
nouveau cyclées.
Dans cette partie, nous appelons longueur de fissure la longueur observée en sur-
face, projetée orthogonalement par rapport à la direction de sollicitation. La vitesse
v de fissuration est mesurée au point central entre deux mesures (Figure 4.14) :
vmilieu =
Lm − Ln
m− n
Figure 4.14 – Définition et méthode de calcul de la longueur de fissure et de la
vitesse de fissuration.
La vitesse de propagation est assimilable à une dérivée de la longueur, et accentue
donc les incertitudes de mesure. Afin de limiter ces incertitudes indésirables, la
longueur des fissures sera préférée à leur vitesse : les cycles seront comptés à partir
d’une même longueur de référence lref (paramètre qui pourra varier) pour toutes
les fissures, et non à partir du début de l’expérience. Les mesures expérimentales
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n’étant pas faites à lref précisément, le nombre de cycles associés à lref est obtenu
par interpolation linéaire entre les deux mesures les plus proches.
Dans toute cette étude, aucune correction liée à la position des fissures dans les
éprouvettes n’a été effectuée. Toutefois la distinction entre les fissures de surface
et les fissures de coin est prise en compte en raison des grandes variations qui en
résultent sur les vitesses de propagation.
4.3.2 Vitesse des fissures sur éprouvettes XS (à partir de
30µm)
Lors de l’analyse des durées de vie sur éprouvettes XL, il a été observé qu’une
différence de 30MPa amène à des durées de vie similaires entre les deux alliages. La
même différence est donc appliquée sur les éprouvettes XS (chargées respectivement
à 330MPa dans le 2050 et 300MPa dans le 7050).
Pour un tel niveau de chargement, toutes les fissures observées sont propa-
geantes ; aucun arrêt de fissure n’a été constaté à des joints de grains. En analysant
les vitesses de fissuration dans les éprouvettes XS, il est constaté que les vitesses
de propagation dans les alliages 2050 et 7050 sont semblables en-dessous de 70µm
environ : en raison de la différence de chargement appliqué, le 2050 est donc plus per-
formant. De plus, le 2050 creuse l’écart au-delà de 70 microns environ (Figure 4.15),
en présentant des vitesses moyennes plus faibles. Une éventuelle corrélation avec les
surfaces observées en fractographie (faciès comparables près de l’amorce pour les
deux alliages ; faciès plus rugueux pour le 2050 au-delà) nécessiterait davantage de
mesures et d’observations.
4.3.3 Analyse des différences de vitesses liées à la microstruc-
ture locale
À partir des mêmes données que celles utilisées dans le paragraphe précédent,
obtenues sur éprouvettes XS, il a été possible de comparer les vitesses de propa-
gation à chaque pointe d’une même fissure de surface. Comparer les vitesses de
propagation aux deux extrémités d’une même fissure permet de s’assurer que le
chargement macroscopique est identique. Ainsi, les différences peuvent uniquement
être attribuées à une différence de microstructure, ou de géométrie locale.
En l’absence d’effet de la microstructure, un rapport D = Vmax/Vmin ≈ 1 est
attendu, où Vmax et Vmin désignent respectivement les vitesses de la fissure au niveau
de la pointe la plus rapide et la plus lente. A contrario, un rapport élevé traduit
un fort effet de la microstructure (orientation cristallographique, taille de grain,
position des joints de grain, géométrie de la fissure).
Dans les deux matériaux étudiés, la comparaison de ces vitesses de propagation
a permis de mettre en évidence une variabilité du simple au double des vitesses
(Figure 4.16). Ces variations sont du même ordre de grandeur que celles observées
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par Schaef et al. (2011) sur un alliage base nickel ayant un trajet de fissuration très
cristallographique.
Prenons en exemple deux fissures issues de la même éprouvette de 7050, l’une
de ratio élevé (D ∼ 3), l’autre de ratio proche de 1 (Figure 4.17a et 4.17b). Dans
le cas du ratio proche de 1, il est constaté que la fissure se propage toujours dans
le premier grain des deux côtés (Figure 4.17) : la vitesse de croissance identique est
donc attendue. Dans le cas où les deux vitesses très différentes ont été observées, la
fissure est toujours dans le premier grain à gauche, mais se trouve dans un second
grain à droite lorsque les mesures sont effectuées. Les valeurs de facteurs de Schmid
(Tableau 4.2) ne permettent pas d’expliquer la différence de vitesse de croissance
entre les deux côtés de la fissure. En revanche, le chemin de la fissure se complique
significativement dans le second grain, et il est probable que ce point soit corrélé à
la différence de vitesse de propagation. Ainsi les différences de vitesses ne peuvent
pas être expliquées en surface, et il sera nécessaire de recourir à des observations
3D (partie 4.5.2).
Fissure/grain facteur de Schmid second facteur da
dN
(µm/kcycle)
principal de Schmid
No 2 : gauche (mauve) 0,49 0,43 11,1
No 2 : droit (bleu) 0,48 0,40 3,5
No 7 : unique (vert) 0,43 0,38 6,5
Tableau 4.2 – Cristallographie des grains traversés par les fissures numéro 2 et 7
(voir Figure 4.17).
4.3.4 Vitesse des fissures sur éprouvettes XL
L’analyse sur éprouvettes XL a été menée pour des durées de vie comparables
dans les deux matériaux, comprises entre 60 000 et 80 000 cycles. L’analyse des fis-
sures de surface et de coin (Figure 4.18) montre que, à durée de vie fixée, la propa-
gation est plus rapide dans l’alliage 7050 que dans l’alliage 2050. En termes quanti-
tatifs, les fissures de 300µm grandissent environ 1,7 fois plus vite dans le 7050 que
dans le 2050. Cette différence de vitesse entre les deux alliages peut être alterna-
tivement visualisée sur un graphe da
dN
= f(a) (Figure 4.19). La signification est la
suivante : Pour une durée de vie similaire autour de 70 000 cycles, l’amorçage a lieu
plus tôt ou est de plus grande taille dans le 2050 que dans le 7050. Pour prendre une
image, si la tortue (le 2050) arrive au but (rupture) en même temps que le lièvre (le
7050), c’est qu’elle est soit (i) partie avant, (ii) soit partie de plus près.
Les différences de vitesses observées entre fissures de surface et de coin sont
par ailleurs cohérentes avec la valeur théorique de 1,75 (en prenant respectivement
Y = 2/π = 0,64 pour la surface, et Y = 1,12 pour le coin, lors du calcul de ∆K).
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(b) Fissures à partir de lref = 50µm
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(c) Fissures à partir de lref = 70µm
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(d) Fissures à partir de lref = 90µm
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(e) Fissures à partir de lref = 110µm
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(f) Fissures à partir de lref = 130µm
Figure 4.15 – Propagation des fissures dans les éprouvettes XS de 2050 et 7050.
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Figure 4.16 – Rapport des vitesses D = Vmax/Vmin entre les deux extrémités d’une
même fissure.
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(a) Vitesse de la fissure 2
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(b) Vitesse de la fissure 7
(c) Fissure 2 : images EBSD et optique (d) Fissure 7 : images EBSD et optique
Figure 4.17 – a) et b) Évolution de la taille des fissures 2 et 7 observées dans
l’alliage 7050. c) et d) Microstructure traversée par ces fissures.
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Figure 4.18 – Propagation des fissures
en coin et en surface mesurée dans des
éprouvettes XL de 2050 et 7050. Fissures
à partir de lref = 400µm.
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Figure 4.19 – Vitesse de propagation
en fonction de la longueur des fissures
de surface dans les éprouvettes XL des
alliages en 2050 et 7050, à durée de vie
fixée.
4.4 Chemins de fissuration, vus en surface
La revue de la littérature a montré à quel point les chemins de fissuration sont
complexes dans les alliages étudiés : dans le cas d’une propagation intragranulaire,
la fissuration peut prendre des directions plus ou moins cristallographiques. Le com-
portement des fissures avant qu’elles n’aient franchi le premier joint de grain consti-
tue le cœur de cette partie. Ce point sera discuté après l’analyse d’un effet de
pré-amorçage, ou rattrapage.
4.4.1 Effet de rattrapage lié à la forme 3D des particules
À l’échelle des particules, les observations de surface au MEB montrent que
certaines fissures semblent s’arrêter après quelques microns (Figure 4.20). Ce phé-
nomène de fissure très courtes non-propageantes est relié à la morphologie 3D des
particules : lorsque la surface aﬄeurante d’une particule est faible comparé à son vo-
lume, ou qu’un pore est présent sous la surface, le ligament situé entre une particule
cassée et la surface est plus faible, et rompra donc avec facilité (Figure 4.21).
Dans les cas étudiés, cela a été mis en évidence en comparant des images MEB
obtenues avec des tensions respectives de 5 kV et 20 kV. Une plus grande tension
d’accélération dans le MEB induit une pénétration des électrons plus importantes
dans l’échantillon. Ainsi, l’image à 5 kV permet d’observer la surface de l’échantillon,
tandis que l’image à 20 kV permet d’obtenir des informations sur une faible profon-
deur, de l’ordre de 1 à 2 microns (poires d’interaction électrons/matière mesurée
par Ma et al. (2011)).
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Figure 4.20 – Observations MEB (5 kV, à gauche) de fissures très courtes non-
propageantes sont liées à la présence de défauts sous la surface (particules cassées
ou pores observés à 20 kV, à droite). Alliage 2050.
Figure 4.21 – Schéma représentant une particule dans le plan de rupture. Une fois
cassé, le ligament faible (surface hachurée) peut être confondu en surface avec une
véritable amorce.
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4.4.2 Chemin des fissures à proximité de l’amorçage
Dans le premier grain où se propage la fissure, des traces de glissement micro-
scopiques sur des plans {111} sont souvent observées, bien qu’elles ne correspondent
pas nécessairement au chemin de la fissure à l’échelle du grain. Deux mécanismes
distincts ont été observés dans le 2050 :
— fissuration sur un unique plan de glissement aisément identifiable (habituel-
lement sur celui possédant le facteur de Schmid le plus élevé),
— fissuration impliquant plusieurs plans de glissement, non nécessairement vi-
sibles.
Le passage d’un mécanisme à l’autre ne peut pas être compris sans avoir recours
aux éléments finis. En attendant que l’explication soit donnée dans le chapitre 6,
chacun des deux mécanismes sera analysé et discuté indépendamment.
Fissuration impliquant un unique plan de glissement Lorsque la fissuration
ne fait intervenir qu’un seul système de glissement clairement identifiable à l’aide de
mesures EBSD, on peut noter que la fissure de surface suit un parcours qui paraît
discontinu : différents plans parallèles {111} fissurent – la longueur de leur trace
visible est de l’ordre du micron – puis se rejoignent (Figure 4.22). Ce mécanisme est
également rencontré dans la littérature (Venkateswara Rao et al., 1988; Proudhon,
2005; Delacroix, 2011, annexe D.2). En pratique, plusieurs types de fissuration pa-
rallèle peuvent être imaginés (Figure 4.23) : nous en distinguerons quatre, selon le
cadran dans lequel la fissure croît – formé par la direction de la fissure et celle du
plan de glissement. Le premier type, le plus courant, permet à la fissure de se rap-
procher de la direction de la fissure (privilégié car permet la plus grande ouverture
de fissure). Le quatrième type est un cas théorique non observé car il résulterait en
un recul de la fissure. Les deuxième et troisième types sont a priori moins avanta-
geux, car ils entrainent un écart de la fissure à la direction horizontale (en surface).
Pourtant ces deux derniers types sont également occasionnellement observés.
Afin d’approfondir la compréhension de ce phénomène de fissuration parallèle, les
angles respectifs des plans de fissuration (γ) et de la direction moyenne empruntée
localement par la fissure (α) ont été mesurés dans le cas de la fissuration de type 1,
le seul dont la quantité de données soit suffisante pour mener une analyse. Dans les
deux matériaux, une corrélation est observée entre les deux angles (Figure 4.24) :
α ∼ γ/2. Un corollaire de ce résultat est l’absence de corrélation au premier ordre
entre la direction globale de la fissure et la longueur des plans activés.
La compréhension de cette corrélation peut être abordée d’un point de vue mé-
canique. Une première brique est présentée en annexe D.3, où une simulation de
plasticité cristalline utilisant le modèle d’endommagement d’Aslan (2010) permet
de reproduire un mécanisme similaire de fissuration parallèle.
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(a) Angles d’Euler : (115◦, 10◦, 30◦).
(b) Angles d’Euler : (20◦, 43◦, 66◦).
(c) Angles d’Euler : (266◦, 26◦, 26◦).
Figure 4.22 – Observations MEB de la fissuration parallèle avec un unique plan
{111} mis en jeu. Les traces des plans de glissement obtenus après analyse EBSD
sont accompagnés du facteur de Schmid du système le plus favorablement orienté.
(la direction de sollicitation est horizontale – alliage 2050)
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Figure 4.23 – Quatre types de fissuration parallèle présentés pour une désorienta-
tion du plan de glissement par rapport à la direction de fissuration en mode I forte
(à gauche) et faible (à droite).
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Figure 4.24 – Corrélation entre la direction mésoscopique de la fissure de fatigue
(α) et la direction de l’unique plan de glissement activé (γ), dans le cas de la
fissuration parallèle de type 1. Voir Figure 4.23 pour la définition de α et γ.
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Fissuration impliquant plusieurs plans de glissement Dans une majorité de
cas, la fissuration semble résulter de l’activation de plusieurs systèmes de glissement.
Les traces des plans de glissement sont habituellement d’une dimension inférieure
au dizième de microns, ce qui en rend l’observation difficile.
La fissure suit une direction en surface comprise entre les traces de deux plans
très activés dans la plupart des cas (Figure 4.25). La direction de la fissure est alors
proche de la moyenne des deux plans en question (Figures 4.26 et 4.27).
Étude de trois cas non-ordinaires
Direction de fissuration non déterminée par les deux directions prin-
cipales de glissement. La particularité de la fissure de la Figure 4.28a provient
du fait qu’elle s’écarte très significativement de la direction que donneraient seuls
les deux systèmes les plus activés, si on se réfère à la direction moyenne évoquée
dans la partie précédente. À fort grandissement les plans alignés avec ceux de plus
fort facteur de Schmid (0,50 et 0,45) sont pourtant légèrement visibles sur la fissure.
La fissure dévie de façon reproductible vers la droite de l’image : deux fissures très
similaires sont observées à partir des deux particules décrites dans l’étude de cas
de la partie 3.2.3. Une explication faisant intervenir les deux systèmes ayant le plus
fort facteur de Schmid échoue à décrire le phénomène.
Fissuration pseudo-cristallographique. La fissure de la Figure 4.28b pa-
raît cristallographique au premier abord. Pourtant l’analyse EBSD montre que la
fissuration n’a pas lieu exactement dans les deux plans les plus activés, mais qu’elle
est désorientée. Cela est d’autant plus marqué pour le système de facteur de Schmid
maximum (0,43). Pour comprendre la fissuration il faudrait donc ici progresser sur
deux niveaux de compréhension : (i) tout d’abord identifier ce qui entraîne le désa-
lignement des plans de glissement et de la fissure au niveau local (fissuration paral-
lèle ?), (ii) puis identifier à l’échelle supérieure ce qui entraîne le zig-zag.
Fissuration parallèle de type 3 accompagnée de bandes de glissement.
Le dernier exemple (Figure 4.28c) montre un cas de fissuration parallèle de type 3
qui est accompagné d’un certain nombre de bandes de glissement de part et d’autre
de la fissure. Cet exemple permet de voir des bandes de localisation de plasticité en
pointe de fissure, dont l’écartement est de l’ordre de quelques dizièmes de microns.
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(a) Angles d’Euler : (329◦, 26◦, 90◦).
(b) Angles d’Euler : (266◦, 26◦, 26◦).
(c) Angles d’Euler : (252◦, 21◦, 32◦).
Figure 4.25 – Observations MEB de la fissuration avec deux plans {111} mis en jeu.
Les traces des plans de glissement obtenus après analyse EBSD sont accompagnés
du facteur de Schmid du système le plus favorablement orienté. (la direction de
sollicitation est horizontale – alliage 2050)
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Figure 4.26 – Définition des angles ϕ et π entre la direction de propagation et les
traces en surface des plans de glissement. Cas des fissures non-cristallographiques.
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Figure 4.27 – Corrélation entre la direction de la fissure de fatigue (ϕ) et la direc-
tion des deux plans les plus probables/activé (π). Voir Figure 4.26 pour la définition
de ϕ et π.
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(a) Angles d’Euler : (307◦, 10◦, 30◦). Cas non-expliqué par la moyenne des deux plans les
plus activés, mais faisant appel au 3ème plan.
(b) Angles d’Euler : (30◦, 46◦, 35◦). Deux systèmes sont activés, et de la fissuration parallèle
semble entrer en jeu, au moins pour l’un des deux systèmes.
(c) Angles d’Euler : (19◦, 19◦, 86◦). La fissuration parallèle est perturbée dans sa direction
classique.
Figure 4.28 – Observations MEB illustrant des cas complexes de fissuration. (la
direction de sollicitation est horizontale – alliage 2050)
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4.5 Mécanismes de propagation en 3D
Les mécanismes de fissuration sont tridimensionnels. Comme nous l’avons déjà
signalé, ceci est l’une des principales raisons pour laquelle les observations de sur-
face sont souvent insuffisantes, aussi bien pour la compréhension des chemins de
fissuration que pour celle des vitesses de propagation (comme en Figure 4.17).
Les images de tomographie (voxel de 0,7µm) permettent de visualiser les fis-
sures en 3D. Il est alors possible de corréler les mécanismes 3D et les vitesses de
propagation en 3D (première analyse). Ces images apportent aussi les informations
manquantes pour comprendre les vitesses de propagation mesurées en surface (se-
conde analyse).
4.5.1 Vitesses de propagation 3D
L’analyse tridimensionnelle des vitesses de propagation a été réalisée dans le
cadre du stage de M2 de V. Kentheswaran. Une part importante du travail a consisté
à automatiser davantage la segmentation des fissures, c’est-à-dire la transformation
d’une image 3D de niveaux de gris en une image 3D en noir et blanc (ou le noir
et blanc correspondent respectivement à la fissure et à la matrice). Le rapport de
Kentheswaran (2015) détaille les différentes étapes à mettre en œuvre pour la seg-
mentation : le principe général consiste à sélectionner l’ensemble des voxels connectés
qui ont un niveau de gris correspondant à celui de la fissure (typiquement compris
entre 0 et 130 sur les images en 8 bits).
Une fois la segmentation réalisée, la détection du front de fissure est un passage
nécessaire pour effectuer des mesures de vitesses locales. Pour cela, un algorithme
est proposé. Il se décompose en trois étapes :
— un volume 3D contenant la fissure est virtuellement placé sur une « table »,
axe z vertical (i.e. fissure horizontale, schéma 4.29) ;
— il est ensuite découpé en « tranches de camembert » d’ouverture 1◦, dont la
pointe est située au niveau de l’amorce (point A) ;
— enfin, une tranche est sélectionnée, et pour tous les voxels M de la fissure
qui sont dans cette tranche, la longueur du vecteur projeté ||−−→AM⊥(Oz)|| 1 est
mesurée, et le pointMmax pour lequel la distance est maximale est conservé ;
— l’opération précédente est réitérée pour l’ensemble des tranches, ce qui pro-
duit un ensemble de points correspondant au front de fissure.
Cette méthode de détection des fronts donne des résultats très satisfaisants, à
en juger par la comparaison avec les segmentations 3D d’une part (Figure 4.30) et
avec les images en niveaux de gris projetés d’autre part (Figures 4.32 et suivantes).
L’algorithme gère les branchements de fissure de la façon suivante : seule la
branche dont la projection est la plus avancée est détectée. D’un point de vue
mathématique, et en l’absence de branchements (i.e. pour chaque coordonnée (x,y)
il n’y a qu’un seul z au plus correspondant à la fissure), le front de fissure est
1. ||−−→AM⊥(Oz)|| = (xM − xA)2 + (yM − yA)2
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Figure 4.29 – Représentation schématique du point du front fissure situé dans la
zone angulaire δθ.
rigoureusement décrit en 3D (au sens où le front 3D obtenu converge vers le front
3D réel lorsque δθ → 0) si et seulement si la projection de la fissure selon z définit
une partie étoilée par rapport au point A choisi 2.
La connaissance des coordonnées 3D des points des fronts de fissures aux dif-
férents instants de temps permet de mesurer des vecteurs de propagation radiaux
3D. Cette technique est ici appliquée à une fissure observée dans l’alliage 7050 (fis-
sure 7-6-5_c9). Pour les besoins de visualisation, seules les projections des fronts
sont représentées en Figure 4.31. La zone 1 correspond à la zone où une fissure
apparemment cristallographique de pseudo-stade I (facette visible sur le rendu 3D
de la Figure 4.30, non-débouchante en surface) plonge dans le volume, tandis que
les zones 4 et 6 ne présentent pas de caractéristique particulière. L’analyse met en
évidence un ralentissement de 30% de la fissure dans la zone cristallographique (en
vitesse projetée), tandis que les deux autres zones ont des vitesses très proches (Ta-
bleau 4.3). L’analyse complète montre que la norme du vecteur vitesse radial en 3D
est similaire dans les trois zones.
Ainsi, dans les conditions de l’essai, ce mécanisme de fissuration cristallogra-
phique en pseudo-stade I (désorientation de 55◦ par rapport au plan de la fissure)
a ralenti localement de 30% la vitesse de propagation. Cette observation ouvre la
voie à des analyses plus complètes et statistiques permettant d’estimer quantita-
tivement l’effet d’un mécanisme de fissuration sur la vitesse de propagation, en
particulier lorsque ce mécanisme n’est pas visible depuis la surface.
2. Une partie Ω est dite étoilée par rapport à un point A si pour tout point P de Ω, le segment
[AP] est entièrement contenu dans Ω.
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Figure 4.30 – Segmentations (surfaces grises) et fronts obtenus automatiquement
(points rouges) pour une fissure issue de l’alliage 7050-T7451 à différents instants
de temps : a) 22 000 cycles, b) 26 700 cycles, c) 29 000 cycles, d) 30 500 cycles. (Ken-
theswaran, 2015).
Figure 4.31 – Projection des fronts de la Figure 4.30 à différents instants de temps :
a) t1 – 22 000 cycles, b) t6 – 26 700 cycles, c) t10 – 29 000 cycles, d) t13 – 30 500 cycles.
Les fronts sont séparés en 6 zones : la zone 1 correspond probablement à un plan
cristallographique de pseudo-stade I. (Kentheswaran, 2015).
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Vitesses (µm/cycle) 22000-26700 cycles 26700-29000 cycles 29000-30500 cycles
Zone 1 0,0034 0,0067 0,0105
Zone 4 0,0046 0,0111 0,0156
Zone 6 0,0054 0,0116 0,0143
Tableau 4.3 – Vitesses de propagation projetées (µm/cycle) de la fissure 7-6-5_c9
(Figure 4.30), d’après Kentheswaran (2015).
4.5.2 Couplage d’observations 2D et 3D
L’analyse in situ précédente a mis en évidence le ralentissement marqué que
peut entraîner l’apparition d’un plan cristallographique en pseudo-stade I. Afin de
confirmer ce point avec un plus grand nombre d’essais, des observations 2D et 3D
vont être couplées. La quantification de l’effet des mécanismes est faite en compa-
rant les deux pointes (en surface) d’une même fissure. Cela permet de s’affranchir
des éventuelles différences de contrainte liées à la position des amorces dans les
éprouvettes.
La conclusion confirmera que la morphologie d’une fissure a un effet de premier
ordre sur sa vitesse de propagation : en présence d’une désorientation ou d’un bran-
chement (lié à un plan cristallographique ou non) la fissure ralentit d’un facteur de
l’ordre de 1,5. Trois exemples sont choisis pour illustrer ce résultat, et vingt autres
viennent l’appuyer en annexe D.4. Dans l’ensemble des cas, les fissures étudiées ont
des longueurs en surface comprises entre 15µm et 200µm environ, et sont observées
pour des nombres de cycles compris entre 10 000 et 50 000 cycles.
Pour chaque fissure, les informations de surface sont obtenues par microscopie
optique (chemin de fissuration et vitesse de propagation). La morphologie tridimen-
sionnelle est représentée au travers de la visualisation 3D de la fissure segmentée
(avec la particule située au point d’amorce lorsqu’elle est identifiable), et de la pro-
jection de l’image 3D en niveaux de gris (une vue du dessus « en transparence » de
la fissure) sur laquelle est superposé le front de fissure obtenu à partir de l’image 3D
segmentée. La faible ouverture de la fissure dans certaines zones limite le contraste
visible en tomographie entre la fissure et la matrice, ce qui peut rendre difficile
la segmentation 3D. Ce phénomène est particulièrement marqué dans le cas des
fissures courtes étudiées ici.
Cas des fissures planaires
Certaines fissures apparaissent planaires sur les images de tomographie, c’est-à-
dire qu’elles sont environ contenues dans un plan, au sens mathématique du terme.
Ces fissures planaires présentent des vitesses de propagation comparables aux deux
pointes de fissure en surface (le rapport D des vitesses aux deux pointes, défini en
partie 4.3.3, est compris entre 1,0 et 1,1). Cela est le cas pour la fissure présentée en
Figure 4.32, et est constaté dans les différents cas similaires fournis en annexe (dans
le 2050-T8 : 2-6-2_z3, 2-6-4_z1, 2-6-9_z4 ; dans le 7050-T7451 : 7-6-1_z1 jusqu’à
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32 000 cycles, 7-6-5_z3). D’autres fissures de géométrie légèrement moins planes
ont également des vitesses comparables à leur deux pointes (2-6-8_z1, 2-6-10_z2,
2-6-11_z3, 7-6-5_z2).
Effet des déviations de fissures sur la vitesse de propagation
En dehors des fissures planaires, il existe un ensemble de cas où les fissures
présentent (i) un plan désorienté marqué – souvent cristallographique, (ii) ou des
branchements entraînant une certaine discontinuité de la fissure. Les deux phéno-
mènes peuvent apparaître en surface ou en profondeur dans les deux matériaux
étudiés.
Lorsque l’un de ces deux mécanismes apparaît, un ralentissement de la propa-
gation de fissure se produit du côté concerné : le rapport de vitesse entre les deux
pointes de fissure lors de l’apparition du phénomène atteint alors des valeurs autour
de 1,5. En terme de durée de vie, le gain moyen observé sur les 14 cas de l’étude est
proche de 2 000 cycles. Pour une durée de vie autour de 50 000 cycles, cela représente
4% de gain à chaque apparition du phénomène. Ceci est plus faible que les 20% à
25% de gain obtenus par Marx et al. (2006) pour les fissures cristallographiques
d’un alliage base nickel. Pour un alliage d’aluminium présentant un faciès totale-
ment cristallographique, qui rencontrerait une quarantaine de ralentissements dans
les premières dizaines de microns (typiquement, 6 rangées de 6 grains), la durée de
vie attendue – qui ne tient ni compte des effets de l’environnement, ni des variations
du comportement mécanique – est alors multiplié par 2,6 : cet ordre de grandeur est
cohérent avec les études montrant un gain pouvant atteindre un facteur 10 lorsque
le faciès devient totalement cristallographique.
Un tel exemple de ralentissement lié à un phénomène manifestement cristallo-
graphique est donné en Figure 4.33 pour une fissure du 2050. Une fissure du 7050
est choisie pour illustrer le mécanisme de branchement (Figure 4.34). Des exemples
sont données en annexe sur sept autres fissures (dans le 2050 : 2-6-2_z1, 2-6-4_z4,
2-6-9_z5 ; dans le 7050 : 7-6-1_z1, 7-6-4_z1, 7-6-8_z2, 7-6-8_z3, de façon légère
sur la fissure 7-6-5_z1).
Trois cas complexes ont également été observés, pour lesquels une analyse comme
celle présentée dans les paragraphes précédents ne suffit pas à expliquer les diffé-
rences de vitesses de propagation (fissures 2-6-10_z1, 2-6-11_z1 et 2-6-11_z2).
Discussion sur la raison du ralentissement
Les deux principales raisons d’un tel ralentissement sont évoquées dans l’état de
l’art (Suresh, 1985) :
— le facteur d’intensité des contraintes en mode I diminue selon cos3(Θ/2) pour
une fissure désorientée d’un angle Θ,
— les phénomènes de fermeture de fissure sont davantage observés en présence
d’un faciès rugueux.
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Figure 4.32 – Fissure planaire : la vitesse de propagation en surface de l’échantillon
est similaire aux deux extrémités de la fissure. (Alliage 2050-T8).
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Figure 4.33 – La vitesse de propagation de la fissure est plus faible du côté où se
trouve le plan cristallographique (alliage 2050-T8).
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Figure 4.34 – La fissure ralentit au moment où apparaît un branchement (alliage
7050-T7451).
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À défaut de mesures d’ouverture de fissure, certains indices témoignent de l’appari-
tion de fermeture en surface : des résidus de frottement s’accumulent au cours des
cycles au niveau des plans cristallographiques dans les deux alliages (Figure 4.35).
L’apparition de ces résidus ne se limite pas aux alliages de cette étude, puisqu’ils ap-
paraissent également dans la littérature sur un alliage 2024-T351 (Proudhon, 2005)
et sur du 2022-T351 (Gasquères et al., 2006, sous air, à 223K, Figure 4.36). Ils sont
sans doute de même nature que ceux découverts dans le 2050 (couche rugueuse),
lorsque l’amorçage a lieu en pseudo-stade I (annexe D.1).
(a) (XS) 2050, microscopie optique
(b) (XL) 7050, microscopie optique
Figure 4.35 – Fissures cristallographiques avec résidus de frottement.
résidus de frottement
Figure 4.36 – Chemin de propagation en surface d’une fissure de fatigue dans du
2022-T351 à 223K. (Gasquères et al., 2006).
4.6 Points importants
En ce qui concerne les différences, la principale constatation est le meilleur com-
portement du 2050 en propagation (vitesse de propagation plus lente, avec un écart
qui s’accentue pour les plus grandes fissures), et paradoxalement l’apparition plus
précoce des amorces – fissures de quelques microns. Ce deuxième point est à relier à
la quantité de particules intermétalliques cassées dès l’état initial, plus importante
dans le 2050 que dans le 7050 (chapitre 2). Cette quantité de particules cassées est
un point d’amélioration potentiel de l’alliage 2050.
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En ce qui concerne les mécanismes communs, deux analyses principales ont été
menées. La première a permis de distinguer différents types de mécanismes de fissu-
ration à l’échelle du premier grain, et de les relier à la direction de propagation. Alors
que les analyses de la littérature à l’échelle du grain sont habituellement réalisées
sur des alliages dont la fissuration est majoritairement cristallographique, celle-ci a
dû également prendre en compte les cas non-cristallographiques. La compréhension
de ces mécanismes, qui sera abordée dans le chapitre 6, est nécessaire pour prévoir
la rugosité locale d’un chemin de fissuration. La seconde analyse a permis de quan-
tifier l’effet ralentissant de cette rugosité locale sur la durée de vie, au travers du
cas précis des plans désorientés, observés in situ en tomographie 3D.
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CHEMINS DE FISSURATION DANS LE PREMIER GRAIN
• les fissures sont alternativement cristallographiques ou non dans les al-
liages 2050-T8 et 7050-T7451.
• Fissures cristallographiques :
α ≈ γ/2 σ
fiss
ure
{1
11
}
γ
α
• Fissures non-cristallographiques :
π/3 ≤ ϕ ≤ π/2
σ
{111}
fissure
{11
1}
π
φ
VITESSE DE FISSURATION MOYENNE ET RUGOSITÉ
• À durée de vie égale, (da/dN)7050 ≈ 1,7 (da/dN)2050
→ l’amorçage a lieu plus tôt dans le 2050 (grandes particules Al-Cu-
Fe-Mn davantage cassées)
• Effets de la rugosité du même ordre dans les deux alliages
VITESSE DE FISSURATION LOCALE ET MÉCANISMES 3D
À l’aide d’expériences in situ au synchrotron :
• La vitesse locale 3D d’un plan cristallographique désorienté de 55◦ est
30% plus faible qu’en l’absence de désorientation
À l’aide de la confrontation de données 2D et 3D :
• Un gain moyen de 2 000 cycles (pour une durée de vie autour de
50 000 cycles) est obtenu à l’apparition d’un plan fortement désorienté ou
d’un branchement.
σ
gain de 2 000 cycles
sur la durée de vie
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Chapitre 5
Lois de comportement
Ce chapitre de transition vise à introduire les lois de comportement permettant
de modéliser des essais de traction simple et de chargement cyclique sur les alliages
2050-T8 et 7050-T7451 (sollicitation sens L). Le modèle de plasticité cristalline
de Méric et al. (1991) utilisé prend en compte l’orientation cristallographique des
grains. Il est présenté dans une première partie. Dans une seconde partie, l’identifi-
cation proprement dite est réalisée. Une discussion est alors menée sur le choix de la
cission critique d’une part, et sur le chargement à appliquer à un monocristal pour
l’identification d’autre part.
5.1 Modèle de plasticité cristalline
Le modèle présenté dans les paragraphes suivants a été proposé par Méric et al.
(1991). Une description détaillée en est donnée par Besson et al. (2010). Dans le cas
de l’aluminium, une élasticité isotrope est utilisée, tandis que la plasticité est ac-
commodée par le glissement suivant les douze systèmes de glissement de la structure
CFC (sur les plans {111} de normales ns, suivant les directions 〈110〉 de vecteurs di-
recteurs ls). Nous nous placerons ici dans une formulation viscoplastique, avec une
décomposition de la vitesse de déformation en une partie élastique et une partie
plastique :
ε˙
˜
= ε˙
˜
e + ε˙
˜
p (5.1.1)
5.1.1 Équations du modèle
Ce modèle s’inscrit dans une formulation multimécanisme, où écrouissage iso-
trope et écrouissage cinématique sont pris en compte : chacun des douze systèmes
de glissement possède ses propres lois d’évolution pour la plasticité. Dans cette for-
mulation, chaque système de glissement, s, est activé dès que le critère de Schmid
qui lui est associé est satisfait (f s ≥ 0 dans le cas viscoplastique). Ce critère dépend
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de la cission critique τ s :
τ s =
1
2
(ls ⊗ ns + ns ⊗ ls) : σ
˜
=m
˜
s : σ
˜
(5.1.2)
et fait intervenir la cission critique initiale τ0, ainsi que les écrouissages isotropes rs
et cinématiques xs :
f s = |τ s − xs| − rs − τ0 (5.1.3)
Les écrouissages s’expriment à partir des variables internes isotropes, ρs, et cinéma-
tiques, αs :
rs = bQ
∑
r
hrsρ
r (5.1.4)
xs = cαs (5.1.5)
L’écrouissage isotrope nécessite d’introduire deux paramètres, b et Q, de même que
l’écrouissage cinématique, c et D (utilisés ultérieurement). En outre, une interaction
entre les différents systèmes de glissement apparaît au travers de la matrice hrs.
Cette matrice possède 6 variables indépendantes dans le cas d’un CFC :
(hrs) =

h0 h1 h1 h3 h4 h4 h4 h5 h2 h4 h2 h5
h0 h1 h4 h2 h5 h3 h4 h4 h4 h5 h2
h0 h4 h5 h2 h4 h2 h5 h3 h4 h4
h0 h1 h1 h5 h4 h2 h5 h2 h4
. . . h0 h1 h2 h4 h5 h4 h4 h3
h0 h4 h3 h4 h2 h5 h4
h0 h1 h1 h5 h4 h2
h0 h1 h2 h4 h5
symétrique h0 h4 h3 h4
h0 h1 h1
h0 h1
. . . . . . h0

lorsque les systèmes de glissement sont listés comme suit :
1 - (111)[1¯01] 4 - (11¯1)[1¯01] 7 - (1¯11)[01¯1] 10 - (111¯)[1¯10]
2 - (111)[01¯1] 5 - (11¯1)[011] 8 - (1¯11)[110] 11 - (111¯)[101]
3 - (111)[1¯10] 6 - (11¯1)[110] 9 - (1¯11)[101] 12 - (111¯)[011]
Il reste à décrire l’évolution des variables internes ρs et αs au cours du chargement.
Ceci se fait en définissant un multiplicateur visco-plastique :
v˙s =
〈
f s
K
〉n
(5.1.6)
avec K et n les paramètres de la viscosité, puis en écrivant :
α˙s = (signe(τ s − xs)−Dαs)v˙s (5.1.7)
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ρ˙s = (1− bρs)v˙s et après intégration ρ = 1
b
(
1− e−bvs) (5.1.8)
Enfin, on définit la vitesse de glissement sur chaque système, ainsi que la vitesse de
déformation plastique du cristal :
γ˙s = v˙ssigne(τ s − xs) (5.1.9)
ε˙
˜
p =
∑
r
γ˙rm
˜
r (5.1.10)
Ce modèle est construit dans un cadre thermodynamique (annexe E.1) qui garantit
la positivité de la dissipation.
5.2 Identification de la loi de comportement
Pour les deux alliages, l’identification des lois de comportement utilise les essais
mécaniques en sens L présentés au chapitre 1. Plus précisément, les courbes utilisées
sont : (i) les courbes de traction (jusqu’à 5% de déformation) ; (ii) le 10ème cycle
stabilisé des éprouvettes 2-2-5 (2050) et 7-2-3 (7050) ; (iii) ainsi que l’adoucissement
cyclique sur 30 cycles des mêmes éprouvettes 2-2-5 et 7-2-3. Les autres essais ont
servi à vérifier la pertinence des identifications.
5.2.1 Identification des paramètres
Pour un matériau donné, les paramètres de la loi de plasticité cristalline sont
obtenus en utilisant la méthode de transition d’échelle de Berveiller & Zaoui (1979).
Au prix de quelques hypothèses (non prise en compte de la géométrie des grains
et de leur environnement cristallographique), elle évite de coûteux calculs d’agré-
gats. À partir de la connaissance de la texture du matériau et du comportement
macroscopique expérimental, cette méthode permet de retrouver le comportement
du monocristal. Lors de la recherche des paramètres, 50 orientations de grains sont
utilisées. Elles ont été prélevées parmi la liste de 3 000 grains obtenus expérimenta-
lement à quart épaisseur dans les tôles étudiées (partie 1.1.3) 1.
Les paramètres finaux, désignés par la suite « compromis », sont fournis dans
le Tableau 5.1 pour les alliages 2050-T8 et 7050-T7451 : l’identification a porté
uniquement sur les paramètres de plasticité τ0, b, Q, c et D. Les modules d’Young
sont ceux mesurés dans le premier chapitre, et le coefficient de Poisson est une
valeur classique de la littérature. Le comportement de l’aluminium est connu pour
1. Le fichier utilisé liste les orientations d’Euler (φ1, Φ, φ2) de 3 000 grains. Elles sont triées
d’abord suivant l’angle φ1, puis φ2, puis Φ. Les 50 grains sont obtenus en prélevant une ligne du
fichier toutes les 60 lignes.
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compromis 2050 compromis 7050
Élasticité
E (GPa) 77GPa 67GPa
ν 0,33 0,33
Plasticité
τ0 (MPa) 159 146
b 105 100
Q (MPa) -1,44 -2,0
c (MPa) 111 503 73 832
D 2 968 2 256
Viscosité
K (MPa · s1/n) 10
n 25
Interaction hij voir les paramètres 5.2.3
Tableau 5.1 – Paramètres de la loi de plasticité cristalline identifiés sur des essais de
traction monotone et cycliques en sens L, sur les tôles de 2050-T8 et 7050-T7451.
être insensible à la vitesse de déformation à température ambiante. Pour faciliter
la convergence des calculs numériques, une viscosité est toutefois introduite, au
travers d’une faible valeur du paramètre K, et d’un coefficient n élevé. Le choix de
la matrice d’interaction hrs sera décrit par la suite.
Ces lois fournissent un compromis capable de simuler la traction, ainsi que le
léger adoucissement cyclique qui apparaît à R = −1 dans les deux alliages. La
comparaison avec les courbes expérimentales est effectuée en Figure 5.1. Les écarts
observés sur l’amplitude aux premiers cycles sont directement expliqués par l’écart
entre l’expérience et la simulation au niveau du coude de la courbe de traction.
Choix de la matrice d’interaction
La littérature propose diverses matrices d’interaction, parmi lesquelles trois sont
retenues en première approche :
1. la matrice isotrope de Taylor (5.2.1)
2. la matrice ayant un auto-écrouissage plus faible que les autres (5.2.2)
3. la matrice (5.2.3) de Guilhem (2011) issue de la confrontation de différentes
études.
h1 h2 h3 h4 h5 h6
1,0 1,0 1,0 1,0 1,0 1,0 (5.2.1)
1,0 1,4 1,4 1,4 1,4 1,4 (5.2.2)
1,0 1,0 0,6 12,3 1,6 1,3 (5.2.3)
Lors de l’identification, la matrice 5.2.3 a été utilisée. Pour les simulations ulté-
rieures, les matrices 5.2.2 et 5.2.3 seront utilisées alternativement. Notons d’ores et
déjà que leur influence est de second ordre dans la plupart des analyses effectuées
(annexe E.2). La principale raison est la faible valeur du paramètre Q.
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Figure 5.1 – Comparaison de l’optimisation « compromis » des paramètres de la
loi de comportement de plasticité cristalline avec les essais réalisés sur le 2050-T8
et le 7050-T7451.
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Figure 5.2 – Comparaison des simulations sur 50 grains et 349 grains avec les
courbes expérimentales, méthode de Berveiller & Zaoui (1979).
Le choix de ces paramètres est une question complexe, habituellement discutée
dans le cas d’un écrouissage durcissant. Pour illustrer cela, prenons le paramètre
h4 proposé par Guilhem (2011), qui a une valeur très élevée. L’explication appuyée
par la dynamique des dislocations discrètes (Madec et al., 2003; Devincre et al.,
2006) est la suivante : le glissement sur un système entraîne un fort durcissement
du système dévié (même direction, plan différent).
Dans le cas adoucissant, ces interprétations perdent leur sens. En effet, jusqu’à
présent, une valeur négative a été utilisée pour le paramètre Q (Tableau 5.1). Un
coefficient h4 élevé a alors un rôle opposé : il facilite le glissement du système
dévié. Dès lors, s’il y a adoucissement à l’échelle macroscopique, aucune étude de la
littérature n’interdit de penser, a priori, qu’un système puisse être auto-adoucissant
mais entraîne un durcissement des autres systèmes. Cela se traduirait alors par un
mélange de termes hi positifs et négatifs, qui pourrait être exploité dans des modèles
tels que ceux présentés dans le chapitre 7.
Validation des paramètres
Les paramètres obtenus ont été validés par deux simulations de contrôle en trac-
tion. La première simulation a été réalisée avec un plus grand nombre de grains
(349 grains, méthode de Berveiller & Zaoui (1979), Figure 5.2). La seconde simula-
tion a porté sur un agrégat polycristallin périodique avec les mêmes 50 orientations
cristallines (Figure 5.3). Ces deux simulations amènent à des écarts inférieurs à
10MPa sur la courbe de traction. Ces écarts sont considérés comme acceptables
en regard de la dispersion expérimentale observée en particulier sur le 7050 (Fi-
gure 5.2b).
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Figure 5.3 – Simulation sur un maillage réel avec 50 grains : les grains ont des
réponses indépendantes très variables, tandis que leur moyenne est proche de la
courbe expérimentale macroscopique.
5.2.2 Discussion liée à la plasticité cristalline
Limite d’élasticité et sollicitation cyclique
Lors de simulations cycliques, il est préférable d’utiliser des paramètres qui
rendent mieux compte des boucles de déformation que ce qui est obtenu en Fi-
gure 5.1c et 5.1d. Cela passe en particulier par une diminution de la cission critique
initiale τ0, et s’accompagne d’une dégradation nette de la première montée en charge.
Dans ce contexte, une seconde série de jeux de paramètres (numérotés 1 à 4) a été
identifiée (Tableau 5.2), focalisée sur le cycle stabilisé du 2050. Le jeu 0, proche du
jeu « compromis », a un rôle de témoin.
La comparaison expérimentale est présentée en Figure 5.4. En terme d’écarts
quadratiques, les nouveaux jeux de paramètres produisent (i) des différences pou-
vant être considérées comme faibles entre les cycles stabilisés expérimentaux et
numériques (essais pilotés à ε = ±1%), (ii) mais la courbe de traction subit des mo-
difications majeures (sur-contrainte importante au-delà d’une certaine déformation
pour les jeux 1 et 3, sous-contrainte importante pour les jeux 2 et 4). Parmi les jeux
testés, le jeu 3 (τ0 = 120MPa) a la meilleure capacité à reproduire le cycle stabilisé.
Les limites du modèle (difficulté à représenter simultanément la traction et la
forme des cycles) appaissent également dans les modèles macroscopiques classiques,
tels que celui identifié en annexe E.3. Les nouveaux jeux de paramètres seront
confrontés lors des simulations cycliques du prochain chapitre, et l’accent sera mis en
particulier sur l’effet du choix de la cission critique initiale τ0. Des enrichissements du
modèle sont possibles, notamment en utilisant plusieurs composantes d’écrouissage
cinématique pour améliorer la description (Besson et al., 2010), mais ils n’ont pas
été considérés dans ce travail.
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Figure 5.4 – Comparaison du jeu 0 de référence avec d’autres jeux dont la princi-
pale caractéristique est d’avoir des cissions critiques intiales τ0 variables (modèle de
polycristal de Berveiller & Zaoui (1979)). Les simulations sont confrontées à un essai
cyclique mené sur le 2050-T8. La légère dissymétrie expérimentale est attribuée à
la mesure.
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2050 jeu 0 jeu 1 jeu 2 jeu 3 jeu 4
τ0 160 40 40 120 120
c 111 503 300 000 235 000 60 000 40 000
D 2 968 1 500 1 500 500 500
b 105
Q -1.2
K 10
n 15
hij voir les paramètres 5.2.2
Tableau 5.2 – Paramètres des jeux proposés pour simuler le comportement cyclique
du 2050. Les différences majeures sont liées au changement significatif de cission
critique τ0.
Réponse locale vs réponse globale
Le calcul sur maillage polycristallin périodique de 50 grains présenté en Fi-
gure 5.3 permet de visualiser l’hétérogénéité qui existe dans la réponse moyenne des
grains d’un agrégat. Les pointes des courbes de chaque grain correspondent à l’état
de contrainte, σ11, et de déformation, ε11, atteint à la fin du chargement uniaxial
imposé (3% de déformation macroscopique). Les variations peuvent atteindre 30%
en contrainte, 50% en déformation, et quelques dizaines de MPa sur les autres com-
posantes σij. Des analyses plus avancées sur la répartition des contraintes et des
déformations dans les polycristaux ont été présentées dans le cadre de la thèse de
Zeghadi (2005).
L’observation qualitative principale est que les contraintes et déformations subies
par un grain d’un polycristal ne sont pas celles appliquées macroscopiquement.
Pour obtenir des réponses quantitatives sur un grain, il est nécessaire de simuler la
microstructure réelle. Ceci n’est pas fait dans cette thèse, et tous les raisonnements
ultérieurs seront donc faits à contrainte ou déformation uniaxiale constante quelle
que soit l’orientation du monocristal.
5.3 Bilan de l’identification
Ce chapitre a tout d’abord cherché à identifier des jeux de paramètres réalisant
un compromis entre une bonne représentation du comportement en traction mono-
tone et sous chargement cyclique. Le jeu « compromis » du 2050 sera utilisé dans
les simulations en traction simple du prochain chapitre.
Une seconde série de paramètres a été identifiée pour mieux représenter le début
de la plasticité lors de chargements cycliques. Ils seront comparés lors des simulations
cycliques du prochain chapitre. Enfin, le jeu de paramètres n◦3 sera utilisé avec le
modèle d’endommagement du dernier chapitre, pour la simulation de la propagation
de fissure.
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Chapitre 6
Simulation numérique de la plasticité
en pointe de fissure
6.1 État de l’art
L’état de l’art de ce second chapitre de simulation numérique est l’occasion
de constater l’apport des éléments finis dans la compréhension de l’amorçage des
fissures de fatigue au niveau de défauts. Les résultats sont centrés sur les particules
cassées situées en surface d’échantillon.
Les travaux référencés dans les paragraphes ultérieurs se fondent alternative-
ment sur des simulations en 2D ou 3D. Les lois de comportement, non détaillées,
sont tantôt macroscopiques isotropes, tantôt de plasticité cristalline. Ces dernières
permettent de mieux comprendre les mécanismes de plasticité et de fissuration à
l’échelle d’un grain. Une revue sur leur apport à l’étude numérique de l’amorçage
des fissures de fatigue est proposée par McDowell & Dunne (2010).
6.1.1 Méthodes d’analyse de la plasticité en pointe d’une
particule cassée
En raison de la singularité induite par une fissure, une analyse locale (i.e. dans
l’élément du maillage situé juste en pointe de fissure) n’est pas appropriée : dépen-
dance au maillage et approximations numériques viennent perturber les résultats.
Le besoin de non-localité lors de l’analyse des résultats trouve diverses réponses
dans la littérature.
La première solution consiste à moyenner la quantité à analyser dans la zone
la plus sollicitée, en pointe de fissure (McClintock, 1963). Chalant & Rémy (1983)
notent la forte dépendance des résultats au choix de la forme et de la taille de cette
zone. Pour les applications similaires à celle de ce chapitre, le rayon de cette zone
est exprimé dans la littérature vis-à-vis des dimensions de la particule (notons a son
diamètre, ou la longueur en surface de la fissure). Il varie entre 0,05 a et 0,15 a pour
Gall et al. (2001) et Xue et al. (2007b).
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Une seconde solution consiste à définir un arc de cercle autour de la pointe de
fissure, le long duquel la quantité à analyser est mesurée (Flouriot et al., 2003b).
Cette méthode a l’avantage d’exclure de l’analyse la zone de singularité. Le rayon
de l’arc est typiquement choisi entre 0,1 a et 0,25 a (géométrie du maillage et de
l’arc de mesure de Hochhalter (2010) en Figure 6.1).
Dans le meilleur des cas, le choix du rayon de la zone/de l’arc est justifié qualita-
tivement : (i) un faible rayon nécessite un maillage très fin, (ii) tandis qu’un grand
rayon ne représente plus la localisation près de la pointe de fissure.
Figure 6.1 – Géométrie utilisée par Hochhalter (2010) pour les simulations de plas-
ticité cristalline. Une particule rompue est positionnée en surface d’un monocristal
ayant le comportement viscoplastique de la matrice d’aluminium. L’arc de mesure
est situé en surface du maillage à une distance choisie du nœud A.
Si certaines publications s’intéressant à la fatigue se contentent d’analyser nu-
mériquement le problème des inclusions en ne faisant qu’un seul chargement (Här-
kegård, 1973), les écrits plus récents tentent de réaliser des simulations cycliques
(Zhang & Jiang, 2008; Bridier et al., 2009), avec plus ou moins de succès. Deux
points majeurs en plasticité cristalline sont souvent passés sous silence : (i) les lois
de comportement et leurs paramètres ne sont pas systématiquement détaillés et
l’effet de la cission critique initiale τ0 n’est pas discuté (les difficultés de l’identifi-
cation constatées au chapitre précédent pourraient en être la cause), (ii) l’influence
du choix du rayon de mesure sur l’accumulation de la plasticité n’est pas traitée.
Lors des simulations cycliques, le nombre de cycles est classiquement choisi pour
atteindre un régime stationnaire (Xue et al., 2007b). Afin d’éviter de simuler un trop
grand nombre de cycles, les valeurs de la plasticité cumulée sont parfois extrapolées,
leur évolution linéaire étant constatée (Hochhalter, 2010; Li et al., 2014).
6.1.2 Estimateurs pour prévoir l’amorçage
Très généralement, les ingrédients utilisés pour définir des estimateurs de prévi-
sion d’amorçage en fatigue sont basés sur une déformation, une contrainte, ou toute
autre combinaison des deux – notamment leur produit qui est homogène à une
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énergie par unité de volume. Il est possible de chercher des estimateurs à différentes
échelles :
— échelle de l’éprouvette, pour estimer directement une durée de vie (en connais-
sant uniquement la contrainte et la déformation de la zone macroscopique-
ment la plus sollicitée),
— échelle du Volume Élémentaire Représentatif (VER) polycristallin, pour pré-
voir par éléments finis un amorçage ou simuler une propagation de fissure,
— échelle des systèmes de glissement en pointe de fissure (en utilisant une loi
de plasticité cristalline).
À l’échelle de l’éprouvette, le raisonnement est mené en terme d’amplitude et de
valeur maximum de déformation ou de contrainte. Pour n’en citer que quelques uns,
les travaux de Coffin (1954) et Manson (1954), Smith et al. (1970), Fatemi & Socie
(1988) sont classiquement utilisés. D’autres encore sont notamment rappelés par
Doquet et al. (2009). Les critères proposés peuvent être adaptés à des sollicitations
uniaxiales, multiaxiales, avec rupture dominée par la traction ou le cisaillement.
En éléments finis le raisonnement est beaucoup plus local et peut notamment
faire appel à des approches de type plan critique, comme dans le travail d’Esnault
et al. (2014). Dans la plupart des cas, il est possible de cumuler au cours des cycles
des quantités liées à la plasticité dans des zones de mesure définies préalablement.
En plasticité cristalline, le choix des quantités à cumuler est encore plus vaste :
la somme du glissement sur l’ensemble des systèmes n’est qu’un exemple parmi
d’autres (Figure 6.2). Dans la tradition de McDowell, Bennett & McDowell (2003)
proposent plusieurs indicateurs (FIP - Fatigue Initiation Parameters). Certains sont
non-locaux (recours à une moyenne spatiale), comme celui faisant intervenir le glis-
sement sur le système où il est maximum :
FIP1 =
∆γαmax
∆P
(6.1.1)
où ∆P = ∆εmoyen11 est la déformation plastique moyenne dans la direction de solli-
citation sur l’ensemble des grains du polycristal (cas uniaxial). Un paramètre mul-
tiaxial inspiré de Fatemi & Socie (1988) est également proposé :
FIP2 =
∆γpmax
2
(
1 + k
σmaxn
σy
)
= C (6.1.2)
où σn et γp sont pris sur le plan où l’amplitude de déformation plastique est maxi-
mum. Enfin, un critère de type Mohr-Coulomb est également testé :
FIP3 =
∆ταmax
2
+ kPhyd = C (6.1.3)
D’autres critères sur monocristaux ont été proposés par Korsunsky et al. (2007)
et Kalnaus & Jiang (2006) suite à leurs études sur un superalliage base nickel et du
cuivre respectivement. Dans la même lignée, une série d’indicateurs ont été utilisés
par Hochhalter (2010). La comparaison de ces indicateurs n’a pas permis de les
départager sur les cas numériques testés.
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Locations of highest
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Figure 6.2 – (a) Observation expérimentale des premiers stades de formation d’une
fissure de fatigue en condition de contrainte plane, et (b) prévision du site d’amor-
çage à l’aide de la plasticité cumulée. (McDowell & Dunne, 2010)
6.1.3 Études paramétriques sur la nocivité des particules et
de leur environnement
Plusieurs paramètres sont pressentis pour jouer un rôle sur le nombre de cycles à
amorçage, ainsi que sur le chemin de fissuration : module d’Young, taille et forme 2D
et 3D de la particule, présence d’un pore jouxtant la particule, et orientation cristal-
lographique du grain. Expérimentalement, ces paramètres ne peuvent pas être étu-
diés de façon découplée (données insuffisantes). Les simulations numériques peuvent
aider à étudier chaque paramètre indépendamment.
L’effet de la présence d’un pore attenant à une particule n’a pas été étudié
dans la littérature, à la connaissance de l’auteur. Il ne le sera pas davantage dans
l’étude numérique de ce chapitre. De même, l’influence du module d’Young d’une
particule rompue sur la plasticité en pointe de fissure n’a pas été étudiée, que ce
soit numériquement ou expérimentalement. En revanche, la comparaison entre une
particule et un pore de même forme est récurrent dans la littérature, que la particule
soit rompue (Gall et al., 2001) ou non (Härkegård, 1973). Les conclusions restent
cependant d’ordre qualitatif et décrivent, comme intuitivement attendu, une plus
Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2015ISAL0131/these.pdf 
© [E. Nizery], [2015], INSA Lyon, tous droits réservés
CHAPITRE 6. SIMULATION NUMÉRIQUE DE LA PLASTICITÉ EN
POINTE DE FISSURE 137
grande localisation au niveau des particules rompues.
La modélisation de l’effet de taille de la particule par éléments finis est peu
avancée. Le rayon de la zone/de l’arc de mesure est perçu par certains auteurs
comme un moyen de prendre en compte la taille de la particule (Gall et al., 2001), par
nature absente des simulations par éléments finis classiques. Cet aspect est négligé
par d’autres. La taille étant une notion complexe à définir lorsque les particules sont
regroupées en amas, Zhang et al. (2009) ont par exemple étudié numériquement
l’effet mécanique de la proximité des particules. Les interactions décroissent très
rapidement avec la distance séparant les particules.
La cristallographie a un effet reconnu. Les simulations sur polycristal mettent
en évidence l’apparition de points chauds, corrélés avec les fissures observées expé-
rimentalement (Manonukul & Dunne, 2004; McDowell & Dunne, 2010, Figure 6.2).
Dans le 7075-T651, le nombre de cycles à amorçage dans ces zones (à proximité de
particules) a été corrélé avec l’analyse en surface de quantités liées à la plasticité
cumulée, et de la contrainte orthoradiale la plus élevée le long de l’arc de mesure,
σmaxθθ (Figure 6.3, Hochhalter (2010)).
Figure 6.3 – Corrélation entre la contrainte σmaxθθ et la valeur de l’estimateur D1
à l’amorçage, introduit par Hochhalter et al. (2011). L’estimateur D1 peut être
converti en une durée de vie à l’aide de calculs par éléments finis tenant compte de
la géométrie et de la cristallographie de la zone d’amorçage. Comparaison avec 6
observations expérimentales.
6.1.4 Prévision du chemin de fissuration
Commençons par noter que les simulations de plasticité cristalline ont déjà été
comparées avec succès avec les observations expérimentales de plasticité, menées
en surface d’éprouvettes. L’étude de Flouriot et al. (2003a) sur un alliage base ni-
ckel AM1 (maille CFC) a confirmé le potentiel de la plasticité cristalline en ce
qui concerne la détection de l’activation des différents systèmes de glissement (Fi-
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gure 6.4). Les résultats sont d’ailleurs en accord avec la solution théorique donnée
par Rice (1987) pour les métaux cubiques faces centrées.
(a) Microscopie optique (b) Simulation par éléments finis
Figure 6.4 – Simulation de plasticité cristalline en pointe de fissure, et comparaison
avec la déformation observée dans un monocristal de superalliage base nickel orienté
de façon identique suivant (110)[001], d’après Flouriot et al. (2003a).
La prévision du chemin de fissuration dans un monocristal reste mal connue (cf
bibliographie du chapitre 4), d’autant qu’elle dépend de l’alliage et des conditions
expérimentales. Pour les alliages dans lesquels la fissuration non-cristallographique
est majoritaire, les simulations se contentent donc, dans la plupart des cas, de
prévoir le lieu de l’amorce. De nombreuses études ont ainsi abordé la distribution des
contraintes dans les polycristaux (Barbe et al., 2001; Rollett et al., 2010; Guilhem
et al., 2013; Proudhon et al., 2015). À l’échelle du VER polycristallin, des critères
existent sur la direction de fissure ; ils font appel à σθθ, ∆σθθ ou encore à la vitesse
d’avancée maximum. Selon cette idée, Hochhalter et al. (2011) ont vérifié, à l’aide de
la plasticité cristalline, la pertinence d’un critère basé sur la contrainte σθθ maximum
pour prévoir la direction de propagation à l’échelle du premier grain (alliage 7075-
T651). En complément de ces approches, les modèles d’endommagement tenant
compte de la cristallographie (Aslan, 2010) s’intéressent également à la prévision du
chemin de fissuration. Ils seront détaillés dans le chapitre suivant.
6.1.5 Bilan de la bibliographie
Les études paramétriques à l’échelle du grain restent encore largement incom-
plètes. Dans le cas précis d’un amorçage au niveau d’une particule cassée, l’étude
Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2015ISAL0131/these.pdf 
© [E. Nizery], [2015], INSA Lyon, tous droits réservés
CHAPITRE 6. SIMULATION NUMÉRIQUE DE LA PLASTICITÉ EN
POINTE DE FISSURE 139
la plus avancée est celle de Hochhalter (2010) sur du 7075-T651, qui s’intéresse à
l’estimation du nombre de cycles à rupture. Les mécanismes de fissuration (cristallo-
graphique ou non) n’ont en revanche jamais été décrits à l’échelle des grains dans les
alliages d’aluminium. Être capable de comprendre la propagation à l’échelle du cris-
tal est la première étape avant de pouvoir comprendre et reproduire la propagation
tridimensionnelle d’une fissure dans un polycristal.
6.2 Mise en place des simulations
Les simulations numériques de ce chapitre sont basées sur le modèle de plasticité
cristalline de Méric et al. (1991), dont les paramètres ont été identifiés au chapitre
précédent (Tableau 5.1).
En suivant la littérature, ce chapitre analyse la quantité de glissement sur les
douze systèmes de la structure cubique à faces centrées de l’aluminium. Les quan-
tités de glissement sur chaque système et la somme de leurs contributions seront
comparées. Les mesures sont effectuées sur un maillage 3D, le long d’arcs de cercles
situés à la pointe de fissure en surface de l’éprouvette ou en profondeur (Figure 6.5).
En pratique, ces points de mesure ne coïncident pas avec les points de Gauss du
maillage, et les valeurs sont donc interpolées localement.
σ
ψ ∈ [π2 ;−π2 ]
φ ∈ [π2 ; 3π2 ]
Figure 6.5 – Schéma 3D représentant les points de mesure de la plasticité (arcs
rouges) en pointe d’une fissure (demi-disque gris/noir) contenue dans une particule
(hémi-sphère grisée).
Particule hémisphérique. Excepté dans le cas de particules possédant quelques
contours anguleux dans des zones critiques, l’effet de la géométrie des particules
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n’est que de second ordre sur l’amorçage 1. Pour cette raison, le choix a été fait de
représenter la particule par une hémisphère cassée située en surface du maillage. La
rupture est orthogonale à la direction de laminage/sollicitation, tel qu’observé expé-
rimentalement (Figure 3.10). La particule est entourée d’une matrice d’aluminium
monocristalline, dont l’orientation pourra être choisie.
Sollicitation. Pour les simulations de traction monotone, une sollicitation de 0,6%
de déformation est appliquée. Cette valeur est proche de la limite d’élasticité ma-
croscopique (εe0,02% = 0,64% dans l’alliage 2050, Tableau 1.3). La sollicitation est
appliquée par l’intermédiaire du déplacement des nœuds du maillage situés sur les
deux faces extérieures parallèles au plan de la fissure. Les autres faces sont laissées
libres. En l’absence d’autres précisions, un module d’Young de 160GPa est utilisé
pour la particule, et la matrice est modélisée par le comportement identifié sur le
2050 dans le Tableau 5.1.
Pour les simulations cycliques, la contrainte maximale appliquée est de 300MPa
en moyenne sur les deux faces extérieures parallèles au plan de la fissure, sous la
condition que les deux faces restent planes. Le rapport de charge vaut R = 0,1.
Le module d’Young de la particule est 160GPa, et les jeux de paramètres 0 à 4
introduits pour la matrice au chapitre précédent seront comparés (Tableau 5.2).
Dans l’ensemble des simulations, le chargement assure une contrainte inférieure
à 1GPa dans la majeure partie de la particule, excepté près de la pointe de fissure
où la contrainte monte très localement, jusqu’à 2 voire 3GPa.
Les orientations cristallographiques choisies pour la matrice sont (i) soit celles
mesurées expérimentalement sur les fissures présentées en partie 4.4.2, (ii) soit aléa-
toires lorsqu’il s’agit de faire des études statistiques. Dans ce dernier cas, il peut
s’agir d’orientations aléatoires isotropes ou d’orientations provenant d’une mesure
de texture sur les matériaux considérés.
Taille et raffinement du maillage. Afin de choisir un maillage donnant des
résultats stables à une distance de r0,5 = 0,5Rparticule, 15 maillages quadratiques
ont été comparés : 5 tailles de mailles ont été testées avec 3 raffinements différents.
La convergence est étudiée au travers de la moyenne du glissement γ =
∑12
s=1 γ
s à
r0,5 (Figure 6.6), pour un grain d’orientation (307◦, 10◦, 30◦) en notation d’Euler.
Le maillage le plus léger et qui montre des résultats satisfaisants est le maillage
numéro 2 dont le raffinement au niveau de la particule est pointé par la couleur
noire (Figure 6.6). Ce maillage sera celui utilisé par la suite.
Épaisseur de la fissure. Trois solutions sont envisageables pour représenter une
fissure dans la particule (schéma 6.7) :
1. L’étude de cas de la partie 3.2.3 a montré que les deux fissures ayant amorcé à partir de deux
particules distinctes dans un même grain n’ont pas été affectées par les différences de géométrie
de celles-ci.
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Figure 6.6 – Représentation du glissement moyen à la distance r0,5 = 0,5Rparticule
de la pointe de fissure, et du temps de calcul pour différents raffinements et tailles
de maillage.
— insérer une fissure dans la particule, en conservant un nœud en commun aux
deux côtés de la particule ;
— insérer une fissure dans la particule, et détacher entièrement les deux côtés
de la particule : la fissure avance alors légèrement dans la matrice ;
— retirer une rangée d’éléments dans la particule ;
Les deux premières solutions posent problème. Dans le premier cas, si la fissure
s’arrête à la limite particule/matrice, alors la rangée de nœuds du front lie des
éléments situés de part et d’autre de la particule : la particule n’est pas totalement
cassée, et les déformations seront sous-estimées dans la matrice. Cette option semble
pourtant avoir été prise par les études similaires évoquées dans l’état de l’art (Gall
et al., 2001; Hochhalter, 2010), et a mené à certains résultats faussés. Dans le second
cas, la fissure s’arrête dans la matrice, ce qui revient à admettre qu’elle a déjà amorcé
dans la matrice.
Il en résulte qu’il est préférable de donner une épaisseur à la fissure dans les
maillages utilisés, en retirant une rangée d’éléments de la particule. Ceci est licite,
puisque l’effet de l’épaisseur de fissure sur la plasticité à la distance r0,5 de la pointe
de fissure est faible. Cela est visible en surface du maillage raffiné de plus grande
dimension, pour deux épaisseurs e et 2e en Figure 6.8.
Choix du rayon des arcs d’observation. Afin de choisir le rayon final de
l’arc où seront effectuées les mesures, trois rayons sont présélectionnés et comparés
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matrice
particule
(a) (b) (c)
Figure 6.7 – Trois solutions sont possibles pour mailler une particule cassée : (a)
insérer une fissure dans la particule en gardant le dernier nœud attaché ou (b) en
détachant le dernier nœud, (c) ou bien retirer entièrement une rangée d’éléments.
−150 −100 −50 0 50 100 150
angle ψ (◦)
0.000
0.002
0.004
0.006
0.008
0.010
0.012
0.014
γ
angle φ : 90.0◦, rayon : r0.5
e=0.03 Rp
e=0.015 Rp
Figure 6.8 – Glissement en surface à la distance r0,5 pour deux maillages af-
finés I2N30E4 (Figure 6.6) et d’épaisseur de fissure e = 0,015Rparticule et e =
0,03Rparticule. L’orientation cristallographique de la matrice est (307◦, 10◦, 30◦) en
notation d’Euler.
(Figure F.2) : r0,2 = 0,2Rparticule, r0,5 et r0,7.
Pour r0,2, la mesure a lieu très près de la pointe de fissure. Pour la taille de
maille utilisée, les résultats obtenus à r0,2 sont encore éloignés de ceux obtenus avec
un maillage plus fin (annexe F.1). Ce rayon ne peut donc pas être retenu. Pour r0,5
et r0,7, la mesure est suffisamment loin de la fissure pour que les résultats soient
stables lorsque le maillage est raffiné. Avec l’éloignement, l’activité des systèmes
tend naturellement à décroître avant de s’annuler en sortant de la zone plastique.
C’est pour se situer dans une zone avec davantage de glissement plastique que le
rayon r0,5 est retenu a priori. Il sera conservé a posteriori pour la pertinence des
résultats obtenus. En fatigue, on note que (i) regarder la plasticité à une faible
distance signifie privilégier un critère de fissuration local, (ii) regarder loin de la
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pointe de fissure signifie prendre en compte un paramètre non-local dans le critère.
−150 −100 −50 0 50 100 150
angle ψ (◦)
0.00
0.01
0.02
0.03
0.04
0.05
0.06
γ
angle φ : 90.0◦
r = 0.2
r = 0.5
r = 0.7
Figure 6.9 – (Maillage I1E1, Figure 6.6) Comparaison du glissement cumulé en
surface pour trois arcs de mesure r0,2 = 0,2Rparticule, r0,5 = 0,5Rparticule et r0,7 =
0,7Rparticule.
6.3 Plasticité sous chargement monotone
Après une courte analyse introductive, cette partie détaillera l’effet du module
d’Young d’une particule rompue sur la plasticité en pointe de fissure, et comparera
les résultats avec le cas d’un pore. Dans un second temps, les mêmes simulations
serviront à proposer un critère de fissuration cristallographique, c’est-à-dire dont le
chemin de fissuration est parallèle à des plans {111}. Un tel critère est une clef pour
prévoir la direction de propagation d’une fissure à l’échelle du cristal.
6.3.1 Résultats introductifs
Dissymétrie de la plasticité
En raison du fait qu’un cristal aléatoire n’est pas identique à celui obtenu par ro-
tation de 180◦ autour de l’axe y, ou par une symétrie plane suivant x-y (symétries de
la configuration expérimentale et du maillage au niveau d’une particule de surface),
une plasticité différente est attendue de part et d’autre de la particule cassée. D’un
point de vue expérimental, cette dissymétrie a déjà été constatée en partie 3.2.3
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(Figure 3.7). Numériquement, en utilisant la même orientation que celle trouvée
dans le cas expérimental, une dissymétrie est également observée (Figure 6.10).
L’analyse des facteurs de Schmid d’une orientation cristallographique donnée,
aussi poussée soit-elle, est indépendante de toute géométrie de la fissure. Elle est
en conséquence incapable de décrire une telle dissymétrie entre deux pointes d’une
fissure. Pour continuer cette discussion, une étude détaillée en annexe F.3 montre
que dans certaines configurations, une corrélation existe entre facteur de Schmid et
quantité de glissement en pointe de fissure. Dans la majorité des cas, la conclusion est
que la corrélation est trop faible pour que le facteur de Schmid puisse être considéré
comme un bon estimateur de la quantité de glissement plastique à proximité d’un
pore ou d’une particule cassée.
0 1%0.08% 0.17% 0.25% 0.33% 0.42% 0.5% 0.58% 0.67% 0.75% 0.83% 0.92%
Figure 6.10 – Dissymétrie du glissement cumulé aux deux pointes de la fissure.
Analyse en surface pour l’orientation (307◦, 10◦, 30◦).
Contrainte normale et système le plus actif
Dans les simulations monotones menées ultérieurement, la contrainte normale au
système le plus actif – dans la direction présentant le plus de glissement – est positive
dans 99% des cas. Ces simulations serviront à proposer un critère de fissuration en
fatigue. En conséquence, l’effet du signe de la contrainte normale sur le critère ne
pourra pas être discriminé.
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6.3.2 Module de la particule et contrainte en pointe de fissure
(surface et profondeur)
Les particules cassées observées expérimentalement ont des modules d’Young
qui peuvent varier de façon significative. Cela est notamment le cas entre les parti-
cules Mg2Si et Al7Cu2Fe, pour lesquelles le module varie entre 60GPa et 160GPa
(Tableau 2.1). En outre, elles sont parfois associées à des pores (partie B.3.4), qui
seront assimilés à des particules de module d’Young nul.
Lorsque la fissure est suffisamment longue, la particule située au niveau de
l’amorce n’a plus aucune influence sur le trajet de fissuration. En revanche, au
moment de l’amorçage et des tout premiers stades de propagation, il est envisa-
geable qu’une particule dure, une particule plus molle et un pore aient des effets
sensiblement différents sur la plasticité, et donc sur la propagation de fissure. Cette
question fait l’objet de cette partie.
Dans cette analyse, le glissement sur l’ensemble des systèmes est considéré
(γ =
∑12
s=1 v
s). Deux arcs de mesure de rayon r0,5 sont comparés (φ = 90◦ pour
la surface, et φ = 180◦ pour la profondeur, angles définis sur le schéma 6.5). Le mo-
dule d’Young de la particule prend les valeurs 0GPa, 40GPa, 80GPa ou 200GPa
selon les simulations.
Cas de l’orientation (20◦, 43◦, 66◦)
La comparaison du glissement pour les différents modules d’Young indique que le
comportement aux faibles modules se rapproche rapidement de celui observé pour de
forts modules (Figure 6.11). Ceci est davantage marqué en surface, en comparaison
avec la profondeur.
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(a) Valeurs en surface
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(b) Valeurs en profondeur
Figure 6.11 – Glissement cumulé à une distance r0,5 de la pointe de fissure, pour
différents modules d’Young. Orientation (20◦, 43◦, 66◦).
Comme attendu, la première observation est que la plasticité est plus localisée
Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2015ISAL0131/these.pdf 
© [E. Nizery], [2015], INSA Lyon, tous droits réservés
146 6.3. PLASTICITÉ SOUS CHARGEMENT MONOTONE
dans le cas des particules (où des pics sont visibles) que dans celui du pore. La
seconde observation est que la quantité de glissement est bien plus importante en
surface qu’en profondeur pour une particule, mais similaire pour un pore.
Analyse statistique du glissement et de la localisation
Pour chaque orientation cristallographique, deux quantités faisant intervenir une
moyenne spatiale sont introduites : qmoyen et qlocalisation. La première mesure le
glissement moyen tout autour de la pointe de fissure, à la distance r0,5 (γ > 0
désigne le glissement cumulé). La seconde mesure la localisation à la distance r0,5,
au travers du rapport entre les glissements dans les deux directions les plus actives
et le glissement moyen :
qmoyen = γmoyen =
1
ψmax − ψmin
∫ ψmax
ψmin
γdψ (6.3.1)
qlocalisation =
1
2γmoyen
(
max
ψ<0
γ +max
ψ>0
γ
)
(6.3.2)
Les moyennes d’ensemble de ces deux paramètres, obtenues sur un millier d’orien-
tations aléatoires (isotrope ou texturé), sont notées respectivement 〈qmoy〉 et 〈qloc〉.
L’analyse de ces moyennes dans le cas de la distribution de laminage du 2050
montre comme attendu que la localisation 〈qloc〉 est plus importante pour une parti-
cule de 160GPa que pour une particule de 60GPa ou un pore, aussi bien en surface
(2,9 contre 2,4 et 2,2 en moyenne) qu’en profondeur (3,8 contre 3,2 et 2,6). Les ré-
sultats sont similaires pour la distribution isotrope. En revanche, il est moins intuitif
de constater que pour 10% à 13% des orientations (18% à 22% si on considère la
distribution isotrope), la localisation (qlocalisation) est plus importante pour le pore
que pour la particule, aussi bien en surface qu’en profondeur.
Distribution Distribution
isotrope 〈qmoy〉/〈qloc〉 de laminage 〈qmoy〉/〈qloc〉
Surface Profondeur Surface Profondeur
Pore 0,0030 / 2,6 0,0027 / 2,6 0,0036 / 2,2 0,0024 / 2,6
Particule 60GPa 0,0033 / 2,7 0,0018 / 2,8 0,0033 / 2,4 0,0018 / 3,2
Particule 160GPa 0,0035 / 3,1 0,0015 / 3,3 0,0033 / 2,9 0,0016 / 3,8
Tableau 6.1 – Quantités 〈qmoy〉 et 〈qloc〉 à une distance r0,5 de la pointe de fissure.
Un chargement monotone de 0,6% de déformation est appliqué.
En ce qui concerne la quantité de glissement 〈qmoy〉, elle est bien plus importante
pour un pore que pour une particule de 60GPa ou 160GPa en profondeur (0,0024
contre 0,0018 et 0,0016), mais reste comparable en surface (0,0036 contre 0,0033 et
0,0033 en moyenne). Une seconde façon de voir consiste à dire que dans la totalité des
cas (98% des orientations) le glissement moyen en profondeur (qmoyen) est plus élevé
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pour un pore que pour la particule de 160GPa ; en surface, cette proportion descend
à 65% des orientations. Les résultats sont similaires pour une texture isotrope.
Par ailleurs, lorsque la mesure est effectuée près de la pointe de fissure (en passant
de r0,5 à r0,2), la quantité de plasticité augmente beaucoup pour une particule de
160GPa, et moins pour une particule de 60GPa ou un pore (Tableau F.2 en annexe).
Dans le cas d’une fissure d’épaisseur nulle, la singularité accentuerait encore cet effet.
Le bilan de cette première étude statistique s’exprime ainsi : plus le critère
d’amorçage fait intervenir la plasticité en profondeur ou une mesure non-locale,
plus il est favorable à une amorce sur pore (à taille de défaut fixé, Figure 6.12).
Inversement, plus le critère d’amorçage choisi est local (mesure de la plasticité proche
de la pointe de fissure) ou surfacique (mesure en surface), plus il est favorable à une
amorce sur particule de fort module d’Young. Deux observations expérimentales
viennent alimenter cette discussion.
critère non-localcritère local
prise en compte de la
plasticité surfacique
prise en compte de la
plasticité volumique
AMORCE SUR
PARTICULE
DE HAUT MODULE D'YOUNG
AMORCE SUR
PORE
Figure 6.12 – Schéma représentant, à taille de défaut fixé, le type d’amorce privi-
légié en fonction du critère choisi.
La première observation est issue de ce manuscrit. La probabilité d’amorçage
au niveau d’une particule cassée au cours du chargement 2 a été mesurée en surface
aussi bien pour les Al7Cu2Fe (160GPa) que les Mg2Si (60-120GPa) du 7050. Pour
des tailles apparentes entre 2µm et 10µm, la probabilité d’amorçage est légèrement
supérieure pour les Al7Cu2Fe (2/4 contre 2/7). Ceci est cohérent avec les résultats
numériques similaires obtenus pour les particules de 60GPa et 160GPa.
La seconde observation est issue de la littérature. Zhang et al. (1998) observent
dans une tôle de 7050-T7451 contenant 0,1% de pores et 0,65% de particules 3, que
l’amorçage a lieu préférentiellement sur les pores. En admettant que les pores soient
toujours plus petits que les particules si leur fraction volumique est plus faible
2. Exclure les particules cassées à l’état initial permet d’éliminer les particules cassées dont la
profondeur a été fortement réduite en raison du polissage.
3. La taille moyenne des particules est par ailleurs plus élevée, mais nous ne disposons pas
d’information sur les tailles maximales.
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(Partie 2.3.2), alors les particules seraient moins nocives que des pores de même
taille. Cette observation, associée aux résultats numériques énoncés plus haut, est
en faveur d’un critère non-local, où la plasticité en profondeur intervient.
Analyse statistique du nombre de systèmes activés
Dans cette étude, un système de glissement est dit activé s’il représente plus de
5% du glissement total. Pour une orientation donnée, le nombre de systèmes activés
dans les deux directions de glissement principales est mesuré à une distance r0,5
de la pointe de fissure. La moyenne de ce nombre pour l’ensemble des orientations
cristallographiques est notée 〈Nact〉.
Pour la texture de laminage du 2050, le nombre de systèmes activés 〈Nact〉 est
sensiblement le même pour les pores et les particules, en surface et en profondeur
(entre 1,9 et 2,3). Parallèlement, la proportion d’orientations où un unique système
est activé est légèrement supérieure pour les particules de 160GPa et varie peu le
long du front (entre 18% et 35%, Figure 6.13). Dans les alliages étudiés les mé-
canismes de fissures cristallographiques sont donc attendus avec environ la même
fréquence tout le long du front – en faisant l’hypothèse que le caractère cristallogra-
phique est directement relié à l’activation d’un unique système de glissement. Les
différences avec une distribution isotrope sont détaillées en annexe F.2.
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Figure 6.13 – Proportion des orientations ayant un unique système de glissement
activé, en fonction de la position le long du front de fissure (définition de l’angle φ
en Figure 6.5).
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6.3.3 Orientation cristallographique et chemin de fissuration
L’effet de la cristallographie sur le chemin de fissuration en fatigue a été observé
à maintes reprises dans la littérature, et est confirmé dans cette étude (chapitre 4).
Cette partie cherche à mieux comprendre les mécanismes de fatigue à proximité
des particules, en utilisant les calculs par éléments finis. Les résultats en surface du
maillage seront particulièrement intéressants, car ils peuvent être directement com-
parés avec les observations de microscopie (partie 4.4.2). L’étude suppose l’existence
de deux directions où le glissement est plus important (ailes de papillon).
Énoncé d’un critère de fissuration cristallographique
Le critère présenté vise à prévoir l’apparition de chemins cristallographiques pour
les fissures courtes de fatigue. Il a été identifié à l’aide de fissures de surface n’ayant
pas encore franchi le premier joint de grains. Les principaux ingrédients sont ceux
qui contribuent à faciliter la formation d’une bande de glissement localisée :
— niveau de plasticité élevé en pointe de fissure et au-delà,
— activation majoritaire d’un système de glissement dans une certaine zone
angulaire,
— le système activé est en position de bande de glissement, et non de bande en
genou (Schéma 6.14).
Les bandes en genou sont détectables en surface : la direction macroscopique dans
laquelle se localise la plasticité est environ orthogonale à la trace du plan de glis-
sement qui la crée (Asaro & Rice, 1977; Forest, 1998; Forest et al., 2001; Fivel
& Forest, 2004). Celles-ci s’opposent aux bandes de glissement, pour lesquelles la
direction macroscopique de la localisation et la trace du plan de glissement sont
environ alignées. Le modèle de plasticité cristalline exprimé en petites déformations
n’est pas en mesure de distinguer les bandes en genou des bandes de glissement.
Figure 6.14 – Une bande de glissement est alignée avec le plan de glissement
qui plastifie à l’échelle microscopique. Une bande en genou, au contraire, n’est pas
alignée. En conséquence, il est intuitivement attendu qu’une fissure aura plus de
facilité à se propager le long d’une bande de glissement qu’une bande en genou.
Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2015ISAL0131/these.pdf 
© [E. Nizery], [2015], INSA Lyon, tous droits réservés
150 6.3. PLASTICITÉ SOUS CHARGEMENT MONOTONE
Le critère s’énonce comme suit : une fissure amorçant sur l’une des pointes d’une
particule cassée présente un chemin cristallographique en surface si à une distance
r0,5 de la pointe de fissure l’une des deux ailes de papillon vérifie :
— un unique système de glissement si est activé dans la direction
ψmax de glissement maximum (γsi > 95%γtotal),
— si est également le système qui est le plus activé à ψmax − 10◦
et ψmax + 10◦,
— la bande de glissement impliquant le système si est orientée en
position de bande de glissement.
Remarque : le critère proposé sera comparé avec des expériences sous air, ici
choisi comme milieu de référence. Or, le type de faciès (cristallographique ou non)
varie avec l’environnement. À simulation fixée, les marges de manœuvre sur le critère
sont de trois ordres : (i) faire varier l’arc de mesure (r>0,5 ou r<0,5), (ii) modifier
la définition d’un système activé ou (iii) faire varier la zone angulaire regardée à
proximité de ψmax.
Confrontation du critère avec les observations expérimentales
Le critère est comparé avec les observations expérimentales de la partie 4.4.2
(Figures 6.15 à 6.20). La dissymétrie entre les deux pointes des fissures est prise
en compte. La bonne prévision obtenue à l’aide du modèle (Tableau 6.2) indique
que l’étude de la plasticité par éléments finis est tout à fait adaptée à l’analyse du
chemin de propagation des fissures courtes de fatigue, même en ne simulant que
le premier cycle de chargement. De plus, ce critère peut être enrichi des résultats
expérimentaux (partie 4.4.2), pour prévoir la trace des chemins de fissuration en
surface :
1. dans le cas d’un chemin cristallographique : la direction de propagation méso-
scopique en surface vérifie α = 0,5γ (angles α et γ définis sur les Figures 4.23
et 4.24),
2. dans le cas d’un chemin non-cristallographique : (i) la fissure ne se propage
pas du côté d’une bande en genou, (ii) la direction est environ une moyenne
entre les deux plans les plus activés, mais le choix du côté reste imprévisible.
Application du critère à des orientations aléatoires
Le critère est appliqué au cas de la texture de laminage du 2050-T8. Les fissures
cristallographiques prévues sont comparativement plus nombreuses pour les parti-
cules (entre 15% et 31%) que pour les pores (entre 1% et 11%). À dimensions égales,
les pores ont donc un effet néfaste sur la micropropagation, en limitant l’apparition
de fissures cristallographiques ralentissantes.
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(a) Orientation (115◦, 10◦, 30◦) : faciès cristallographique en surface
(b) Orientation (20◦, 43◦, 66◦) : faciès cristallographique en surface.
(c) Orientation (266◦, 26◦, 26◦) : faciès cristallographique en surface.
Figure 6.15 – Observations MEB de fissures cristallographiques de fatigue.
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(a) Orientation (115◦, 10◦, 30◦) : au pic à ψ < 0, un seul système activé en position de
bande de glissement → fissure cristallographique.
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(b) Orientation (20◦, 43◦, 66◦) : au pic à ψ > 0, un seul système activé en position de
bande de glissement → fissure cristallographique.
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(c) Orientation (266◦, 26◦, 26◦) : au pic à ψ < 0, un seul système activé au niveau du pic,
en position de bande de glissement → fissure cristallographique.
Figure 6.16 – Glissement plastique et prévision du critère de fissuration cristallo-
graphique.
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(a) Orientation (329◦, 26◦, 90◦) : faciès non-cristallographique en surface.
(b) Orientation (252◦, 21◦, 32◦) : faciès non-cristallographique en surface.
(c) Orientation (307◦, 10◦, 30◦) : faciès non-cristallographique en surface.
Figure 6.17 – Observations MEB de fissures de fatigue non-cristallographiques.
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(a) Orientation (329◦, 26◦, 90◦) : au pic à ψ < 0, système en position de bande en genou ;
au pic à ψ > 0, plusieurs systèmes activés → fissure non-cristallographique.
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(b) Orientation (252◦, 21◦, 32◦) : au pic à ψ < 0, plusieurs systèmes activés ; au pic à
ψ > 0, système en position de bande en genou → fissure non-cristallographique.
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(c) Orientation (307◦, 10◦, 30◦) : aux pics à ψ < 0 et ψ > 0, plusieurs systèmes activés →
fissure non-cristallographique.
Figure 6.18 – Glissement plastique et prévision du critère de fissuration cristallo-
graphique.
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(a) Orientation (30◦, 46◦, 35◦) : faciès cristallographique en surface.
(b) Orientation (19◦, 19◦, 86◦) : faciès non-cristallographique en surface.
Figure 6.19 – Observations MEB de deux fissures de fatigue dont le chemin de
fissuration est complexe en surface.
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(a) Orientation (30◦, 46◦, 35◦) : au pic à ψ < 0, un seul système activé en position de
bande de glissement → fissure cristallographique.
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(b) Orientation (19◦, 19◦, 86◦) : aux pics à ψ < 0 et ψ > 0, plusieurs systèmes activés →
fissure non-cristallographique.
Figure 6.20 – Glissement plastique et prévision du critère de fissuration cristallo-
graphique
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Orientation Expérience Simulation Accord Systèmes activés
(115◦, 10◦, 30◦) 1 1 X 1
(20◦, 43◦, 66◦) 1 1 X 1
(266◦, 26◦, 26◦) 1/0,5 1 ∼ 1
(329◦, 26◦, 90◦) 0 0 X 2
(252◦, 21◦, 32◦) 0 0 X 2
(307◦, 10◦, 30◦) 0 0 X 5
(30◦, 46◦, 35◦) 0,5 1 ∼ 1
(19◦, 19◦, 86◦) 0 (genou) 0 X 2
Tableau 6.2 – Comparaison du modèle de prévision du caractère cristallographique
de la fissuration avec les expériences. Le chiffre 1 indique que la fissure est cristallo-
graphique sur « bande de glissement », 0 qu’elle ne l’est pas, et 0,5 que l’expérience
montre des signes des deux mécanismes. Le nombre de systèmes activés dans la
direction de propagation de la fissure est également reporté.
La proportion de fissures cristallographiques prévue par le critère en surface pour
les particules de 160GPa (20%) est cohérente avec les observations expérimentales,
au cours desquelles les fissures cristallographiques sont plus rarement détectées que
les autres. Par ailleurs, le critère prévoit une répartition homogène de ces fissures le
long du front (Figure 6.21), ce qui est en accord avec les branchements observés en
tomographie apparaissant à différents endroits en son long (chapitre 4).
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Figure 6.21 – Proportion des orientations de la texture de laminage du 2050, pour
lesquelles le critère prévoit que les fissures seront cristallographiques, en fonction de
la position le long du front de fissure (définition de l’angle φ en Figure 6.5).
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6.4 Plasticité sous chargement cyclique
Les mécanismes de fatigue sont intrinsèquement liés au caractère cyclique des
chargements. Pourtant, le critère de fissuration établi précédemment dans ce cha-
pitre témoigne qu’il n’est pas toujours nécessaire de faire appel à des simulations
cycliques.
Dans les paragraphes qui suivent, une première discussion traitera de l’enjeu lié
au choix des paramètres de la loi de comportement de plasticité cristalline. Le choix
de ces paramètres, et tout particulièrement de la cission critique intiale τ0, n’est pas
évident. Puis, différentes simulations cycliques permettront de justifier la pertinence
de l’étude sous chargement monotone.
6.4.1 Boucles de plasticité en pointe de fissure
Lors de simulations cycliques, on souhaite que de la plasticité puisse être cumulée
en pointe de fissure. En effet, s’il y a accommodation élastique dans l’ensemble du
maillage, alors aucun effet de la fatigue ne peut être mis en évidence. En présence de
plasticité, l’accumulation de la plasticité peut se faire de deux manières : au travers
des boucles d’hystérésis, ou au travers de l’effet de rochet. Des discussions autour
des lois permettant de modéliser ces effets sont menées par Lemaitre et al. (2009).
Lors de l’identification de la loi de comportement de plasticité cristalline, on a
montré que plusieurs jeux de paramètres pouvaient être choisis. Chacun permet de
réaliser un compromis pour représenter au mieux la courbe de traction, ou la courbe
cyclique. Pour cela, des cissions critiques initiales très variables peuvent être prises,
allant de 40MPa à 160MPa.
Cette cission critique a un effet majeur. Si on utilise la loi considérée comme
présentant le meilleur compromis (jeu 0, τ0 = 160MPa), on note qu’il y a très
rapidement accommodation élastique en pointe de fissure, et disparition de l’effet
de rochet (Figure 6.22). Si l’on prend maintenant une loi avec une faible cission
critique (jeu 1, τ0 = 40MPa), les cycles s’ouvrent significativement et l’effet de
rochet est marqué.
Dans les deux cas, les réponses macroscopiques peuvent être considérées comme
acceptables. Mais lors de l’étude cyclique, l’une accumulera une quantité significa-
tive de plasticité, tandis que l’autre s’adaptera élastiquement, même dans une zone
très proche de la pointe de fissure. Vu ces différences, si le modèle doit être utilisé
dans une étude cyclique, alors le choix de la cission critique ne peut pas résulter
d’une simple identification de paramètres sur les courbes de comportement macro-
scopiques. Pour la poursuite de l’étude cyclique, il ne sera pas pertinent d’utiliser la
loi « compromis ». La loi de paramètre τ0 = 120MPa sera préférée pour sa capacité
à accumuler de la plasticité en pointe de fissure grâce aux boucles d’hystérésis (point
p2 de la Figure 6.22).
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Contribution du système le plus actif
(307◦, 10◦, 30◦) 〈qmoy〉 〈qloc〉 au pic à ψ < 0 au pic à ψ > 0
jeu 1 40MPa
cycle 1 0,0021 1,9 25% 19%
cycle 10 0,012 2,1 36% 22%
cycle 100 0,13 2,1 35% 20%
jeu 2 40MPa
cycle 1 0,0031 2,0 29% 23%
cycle 10 0,018 2,1 36% 23%
cycle 100 0,20 2,0 36% 20%
jeu 3 120MPa
cycle 1 0,0013 2,4 47% 30%
cycle 10 0,0014 2,4 46% 29%
cycle 100 0,0015 2,5 46% 28%
jeu 4 120MPa
cycle 1 0,0020 2,5 49% 32%
cycle 10 0,0022 2,5 48% 31%
cycle 100 0,0023 2,6 47% 31%
jeu 0 160MPa
cycle 1 0,00014 3,2 72% 58%
cycle 10 0,00017 3,2 71% 57%
cycle 100 0,00018 3,2 71% 56%
Tableau 6.3 – Évolution des paramètres 〈qmoy〉, 〈qloc〉, ainsi que de la proportion de
la contribution au glissement total du système le plus actif au niveau des pics de
glissement.
6.4.2 Évolution de l’activation des systèmes de glissement
Au cours des cycles, la plasticité à une distance r0,5 = 0,5Rparticule de la pointe
de fissure évolue. Dans le cas d’une cission critique élevée, et comme le suggère la fer-
meture des cycles, aucune accumulation de plasticité n’est observée (Figure 6.23).
En revanche, pour la cission critique la plus basse (τ0 = 40MPa), une accumu-
lation linéaire avec le nombre de cycles est constatée (paramètre 〈qmoy〉 dans le
Tableau 6.3), comme indiqué dans la littérature. Ces résultats sont obtenus pour
une orientation (307◦, 10◦, 30◦) en notation d’Euler.
La seconde observation concerne l’activation des systèmes. Pour l’orientation
choisie, et quelle que soit la cission critique initiale, la contribution du système
le plus activé au glissement total se fait dans les mêmes proportions après 1 cycle
et 100 cycles. La variation maximum est obtenue lorsqu’il y a une accumulation
marquée du glissement, pour τ0 = 40MPa : elle varie alors entre 25% et 36% sur
l’aile gauche et entre 19% et 22% sur l’aile droite (τ0 = 40MPa), pour l’orientation
(307◦, 10◦, 30◦). Tous les raisonnements menés en proportion de systèmes activés au
cours de la première mise en charge demeurent donc licites (e.g. critère de fissuration
cristallographique).
La troisième observation est que le paramètre de localisation (〈qloc〉) reste environ
constant au cours des cycles, pour un jeu de paramètres fixé. On note en revanche
une accentuation de la localisation avec l’augmentation de la cission critique initiale.
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Figure 6.22 – Boucles contrainte-déformation (axial) à différentes distances de la
pointe de fissure (points p1 et p2), et pour trois jeux de paramètres (jeux 0, 1 et 3)
de cission critique initiale respectives τ0 = 160MPa, τ0 = 40MPa et τ0 = 120MPa.
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(a) Loi avec τe = 40MPa
(b) Loi avec τe = 159MPa
Figure 6.23 – Évolution au cours des cycles de la plasticité à 0,5Rparticule de la
pointe de fissure.
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6.5 Points importants
L’analyse numérique de l’amorçage à partir d’une particule préalablement cassée
a fait l’objet du présent chapitre. Au travers de l’analyse statistique menée sur
la distribution de laminage de l’une des tôles de cette étude, l’effet du module
d’Young des particules sur l’amorçage a été étudié : seule une faible différence a
pu être mise en avant numériquement entre des particules de 60GPa (Mg2Si) et de
160GPa (Al7Cu2Fe). On rappelle ici que la nocivité de ces particules est corrélée
à leur facilité à casser (chapitre 3) : les particules Mg2Si sont davantage cassées à
l’état initial que les particules Al7Cu2Fe. La même corrélation est observée pour
les particules Al–Cu–Fe–Mn du 2050 : elles sont davantage cassées, et produisent
davantage d’amorces que les particules de compositions proches Al7Cu2Fe observées
dans le 7050.
Le second point marquant de ce chapitre concerne la prévision de l’apparition des
fissures cristallographiques (plans {111}), dont l’effet ralentissant est régulièrement
noté dans la littérature et a été quantifié pour un cas précis dans le chapitre 4. Le
critère proposé permet de prévoir, dans l’alliage d’aluminium 2050, la nature du
chemin de fissuration (cristallographique ou non) dans le premier grain traversé,
ainsi que la direction de sa trace en surface. Le critère est adaptable à d’autres
types de matériaux. La prochaine étape consisterait à étendre ce type d’analyse
à plusieurs grains, en ayant recours à une confrontation entre simulations 3D de
plasticité cristalline et imagerie 3D (tomographie et DCT - Diffraction Contrast
Tomography, Proudhon et al. (2015)).
Le dernier point est une constatation touchant à la modélisation. Lors de si-
mulations cycliques, nécessaires pour estimer l’évolution de la plasticité sous un
chargement de fatigue, le choix de la limite d’élasticité microscopique est crucial (la
cission critique initiale en plasticité cristalline). Le choix d’une valeur trop élevée
pourrait conduire à une accommodation élastique de la structure simulée (même
si elle contient une fissure), et ainsi empêcher toute simulation de cumul de plas-
ticité. Cette remarque est notamment importante pour ce qui a trait aux modèles
d’endommagement pour la fatigue, et qui feront l’objet du dernier chapitre.
Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2015ISAL0131/these.pdf 
© [E. Nizery], [2015], INSA Lyon, tous droits réservés
CHAPITRE 6. SIMULATION NUMÉRIQUE DE LA PLASTICITÉ EN
POINTE DE FISSURE 163
REMARQUES GÉNÉRALES
• Lors du maillage d’une particule cassée dans une matrice ayant un autre
comportement, il est recommandé de donner une épaisseur à la fissure.
• Dans le cas où la matrice est un cristal CFC d’orientation quelconque, la
plasticité n’est pas symétrique aux deux pointes de la fissure.
ANALYSE STATISTIQUE DE LA PLASTICITÉ
Pour une distribution de laminage :
• Valeur relative de glissement et de localisation (traction à 0,6%) :
Glissement Localisation
Surface Profondeur Surface Profondeur
Pore +++ ++ - - +
Mg2Si +++ +
- ++
Al7Cu2Fe + +++
→ La plasticité est similaire en pointe des différentes particules
• 20% à 30% : la proportion des orientations où un seul système de glis-
sement est activé → autrement dit, les fissures sont très largement non
cristallographiques, ce qui est conforme à l’expérience.
CRITÈRE DE FISSURATION CRISTALLOGRAPHIQUE
• Le critère est identifié sur 8 fissures de l’alliage 2050-T8 n’ayant pas
franchi le premier joint de grains en surface.
• Trois conditions pour l’apparition d’une fissure cristallographique (sur
plan {111}) :
— un unique système si est activé au niveau d’un pic de glissement
maximum
— si est le système le plus activé autour du pic (à ± 10◦)
— si est orienté en position de bande de glissement
PLASTICITÉ SOUS CHARGEMENT CYCLIQUE
• L’accumulation cyclique de plasticité en pointe de fissure a lieu unique-
ment si la cission critique initiale (τ0) est suffisamment faible → lors de
simulations numériques cycliques, le choix de τ0 est donc déterminant.
Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2015ISAL0131/these.pdf 
© [E. Nizery], [2015], INSA Lyon, tous droits réservés
164 6.5. POINTS IMPORTANTS
Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2015ISAL0131/these.pdf 
© [E. Nizery], [2015], INSA Lyon, tous droits réservés
Chapitre 7
Loi de comportement pour
endommagement en fatigue
La fissuration de fatigue à l’échelle d’un grain, telle qu’observée expérimentale-
ment (chapitre 4), est un mécanisme très localisé qui fait intervenir un faible nombre
de plans de glissement du cristal. Lorsque les fissures sont cristallographiques, le plan
de rupture correspond à celui qui a accumulé le plus de plasticité (voir le critère du
chapitre 4). L’objectif de cette partie est de développer, puis d’utiliser une loi de
comportement qui est capable (i) de localiser très fortement l’endommagement, (ii)
de prendre en compte les plans de glissement dans le cadre d’une déformation d’en-
dommagement, pour modéliser le fait qu’expérimentalement, l’ouverture de fissure
se fait par rapport à un plan de rupture défini.
7.1 État de l’art
En éléments finis, différentes approches peuvent être utilisées pour simuler la
propagation de fissure. Les principaux outils sont les techniques de relâchement de
nœuds, les éléments cohésifs, le remaillage, les éléments finis étendus (X-FEM), et
les lois de comportement avec endommagement.
Les éléments cohésifs sont adaptés aux cas où les directions de propagation sont
connues à l’avance. Leur application par excellence est le cas des matériaux avec
rupture au niveau d’interfaces. Ils ont été utilisés par Bouvard et al. (2009) pour
simuler la propagation de fissure dans un monocristal en fatigue-fluage. Dans le cas
d’une approche avec remaillage, la direction et la longueur de l’incrément de propa-
gation sont calculées en post-processing. Une application au cas d’un monocristal
est proposé par Li et al. (2014). Les éléments finis étendus (X-FEM) sont parti-
culièrement utiles dans les cas où la forme des solutions analytiques en pointe de
fissure est connue (Moës et al., 1999). Aucun remaillage n’est nécessaire avec cette
technique.
Enfin, les lois de comportement avec endommagement sont abordées plus en dé-
tail dans cet état de l’art. Avec ce type de lois, les directions de propagation ne
165
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sont pas connues a priori. La plasticité (notion reliée à une déformation irréversible
sans changement de volume, due au glissement des dislocations) sera distinguée de
l’endommagement (notion reliée à une déformation irréversible avec changement de
volume, due à une accumulation/une localisation des dislocations). Ces notions de
plasticité et d’endommagement peuvent être quantifiées par des tenseurs de défor-
mation ou uniquement à l’aide de scalaires.
Dans le cas général, les lois d’endommagement peuvent traiter la plasticité et
l’endommagement de façon couplée ou découplée (Gurson, 1977; Tvergaard & Need-
leman, 1984; Mahnken, 2002; Simo & Ju, 1989; Lemaitre & Chaboche, 1985). Le
couplage peut être obtenu en utilisant une seule et même loi d’écoulement pour
les mécanismes de plasticité et d’endommagement, ou alors en faisant intervenir la
plasticité dans le critère d’endommagement et réciproquement.
Afin de modéliser l’anisotropie d’endommagement des cristaux, il est possible
d’avoir recours à une formulation tensorielle de l’endommagement (Qi & Bertram,
1999), ou encore de faire appel à la plasticité cristalline. Cette seconde approche sera
préférée en raison de la meilleure prise en compte de la cristallographie (Flouriot
et al., 2003b). Elle a déjà fait l’objet de différents travaux (Marchal, 2006; Boudifa
et al., 2009; Aslan, 2010; Sabnis, 2012), parmi lesquels certains sont spécifiquement
tournés vers la fatigue (Saanouni & Abdul-Latif, 1996; Abdul-Latif & Saanouni,
1996). Ces études constituent le point de départ du modèle qui sera développé dans
ce chapitre. À ce titre, elles seront détaillées dans les paragraphes ultérieurs.
7.1.1 Cadre thermodynamique
Les lois des modèles détaillés s’inscrivent, à des degrés divers, dans un cadre ther-
modynamique associé. Ce cadre fait intervenir des variables internes (ou variables
d’état) et des forces motrices associées (ou écrouissages). Pour un modèle thermo-
dynamique, les lois qui le constituent découlent de la décomposition ε˙
˜
= ε˙
˜
e + ε˙
˜
in.
En posant (αi, Ai) les couples de variables internes et forces thermodynamiques
associées (un couple par système de glissement, ou pour de l’endommagement), on
définit :
— une énergie libre ψ(εe,αi), qui permet d’obtenir les forces thermodynamiques
par dérivation vis-à-vis des variables d’état ;
— un ou plusieurs potentiels Ω(σ,Ai) viscoplastiques qui décrivent l’évolution de
l’écoulement sur chaque système de glissement ou de rupture, en association
avec les critères f s(σ,Ai) définis sur chaque système ;
— un critère d’évolution F s(σ,Ai) par système de glissement ou de rupture, qui
régit l’évolution des variables internes et de la déformation plastique, par
dérivation vis-à-vis des forces thermodynamiques.
En introduisant λ˙i le multiplicateur viscoplastique, les lois s’écrivent :
Ai =
∂ψ
∂ai
(7.1.1)
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λ˙i =
∂Ω
∂f i
(7.1.2)
a˙i = −
∑
s
λ˙s
∂F s
∂Ai
et ε˙
˜
in =
∑
s
λ˙s
∂F s
∂σ
˜
(7.1.3)
7.1.2 Modèle cristallographique d’endommagement couplé à
la plasticité, de type « 1− d »
Le premier modèle détaillé dans ce chapitre fut introduit par Saanouni & Abdul-
Latif (1996) pour la fatigue des polycristaux. Seules les équations liées au monocris-
tal sont rappelées ici. Le modèle est basé sur les équations de plasticité cristalline
(annexe E.1), modifiées pour introduire de l’endommagement. La vitesse de défor-
mation se décompose en une partie élastique et une partie inélastique :
ε˙
˜
= ε˙
˜
e + ε˙
˜
in (7.1.4)
Pour chaque système de glissement les auteurs font intervenir un couple de va-
riables d’écrouissage isotrope (ρs, rs), un couple de variables d’écrouissage cinéma-
tique (αs, xs) et un couple de variables d’endommagement (ds, Y s) : l’endommage-
ment est ainsi introduit au niveau de chaque système de glissement. Les paramètres
Q, b, c, a, hrs, K et n correspondent à ceux de la plasticité cristalline. Les para-
mètres en lien avec l’endommagement sont S, S0, γcumth , m et Drs. Pour commencer,
les forces thermodynamiques s’écrivent :
rs = Q
∑
r
hrs
√
1− ds
√
1− dr ρr (7.1.5)
xs = (1− ds) cαs (7.1.6)
Y˜ s = −Y s = x
sαs + rsρs
2(1− ds) (7.1.7)
Elles dérivent de la partie inélastique de l’énergie libre :
ψin =
1
2
∑
s
(1− ds) c (αs)2 + 1
2
Q
∑
s
∑
r
hrs
√
1− ds
√
1− dr ρrρs (7.1.8)
Les multiplicateurs viscoplastiques s’expriment sous la forme :
λ˙s =
〈
f s
K
〉n
(7.1.9)
Ils dérivent d’un unique potentiel Ω faisant intervenir les critères f s de type Schmid
sur chaque système :
f s =
|τ s − xs| − rs√
1− ds − r0 (7.1.10)
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Ω =
K
n+ 1
∑
r
〈
f r
K
〉n+1
(7.1.11)
Enfin, l’évolution des variables internes et de la déformation inélastique est donnée
par :
α˙s = λ˙s
[
signe(τ s − xs)√
1− ds − aα
s
]
(7.1.12)
ρ˙s = λ˙s
1− bρs√
1− ds (7.1.13)
d˙s = λ˙s
(
Y˜ s
S
)S0
H(λs − γcumth )
(1− ds)m
∑
r
Drs
(
Y˜ r
S
)S0+1
H(λr − γcumth )
(1− dr)m
 (7.1.14)
ε˙
˜
in =
∑
s
λ˙ssigne(τ s − xs)√
1− ds m˜
s (7.1.15)
où m
˜
s est le tenseur d’orientation du système de glissement, et H(•) désigne la
fonction d’Heaviside (0 sur R−, et 1 sur R+⋆) 1. Ces lois d’évolution sont obtenues
à partir de la définition du critère F s :
F s = f s +
a
2c(1− ds)(x
s)2 +
b√
1− dsρ
srs
+
∑
r
Drs
S
S0 + 1
(
Y˜ s
S
)S0+1
H(λs − γcumth )
(1− ds)m
(
Y˜ r
S
)S0+1
H(λr − γcumth )
(1− dr)m (7.1.16)
L’élasticité est également affectée par l’endommagement au travers de la variable
scalaire DT , qui évolue avec la mesure de l’endommagement sur l’ensemble des
systèmes de glissement :
D˙T =
∑
s
d˙s (7.1.17)
La contrainte macroscopique s’écrit alors dans le cas isotrope (λ et µ coefficients de
Lamé) :
σ
˜
= (1−DT )(λ trε
˜
e
I
˜
+ 2µε
˜
e) (7.1.18)
Caractéristiques du modèle
Quelques caractéristiques de ce modèle peuvent être mises en avant :
— L’endommagement apparaît uniquement lorsque suffisamment de plasticité
a été cumulée au cours des cycles (terme H(λs− γcumth ) de l’équation 7.1.14).
1. signe(x) = 1 si x > 0 ; 0 si x = 0 ; − 1 si x < 0
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— L’endommagement n’a lieu que si le matériau présente un écrouissage (sans
quoi la force Y s liée à l’endommagement reste nulle, équation 7.1.7). Le cas
de l’adoucissement cyclique ne peut a priori pas être traité, en raison du
possible changement de signe de Y s (équation 7.1.7) qui ne garantit plus la
positivité de l’évolution de l’endommagement d˙s (équation 7.1.14).
— La plasticité et l’endommagement sont totalement couplés : un seul multi-
plicateur viscoplastique est utilisé pour l’évolution des mesures de plasticité
et d’endommagement. Le nombre de variables internes à intégrer numérique-
ment est ainsi réduit à 36.
— Après rupture (DT = 1), la déformation élastique ainsi que le module tangent
sont nuls.
— La trace de la déformation inélastique est nulle, ce qui signifie que la déforma-
tion inélastique est de type « plastique » car sans changement de volume. La
déformation liée à l’endommagement est ainsi uniquement prise en charge
par la diminution du module d’Young : l’anisotropie de l’endommagement
n’est alors pas reliée à l’anisotropie du cristal.
— La localisation de l’endommagement est « lente » car, pour l’évolution de la
variable d’endommagement d choisie, le matériau peut continuer à se durcir,
ou bien s’adoucit légèrement, après le début de l’endommagement.
Adaptation au cas de la rupture ductile
Ce modèle a été adapté récemment au cas de la rupture ductile (Boudifa et al.,
2009). L’écrouissage cinématique est supprimé, et les critères f s et F s modifiés pour
introduire un effet de contrainte normale sur les systèmes de glissement, et dont
s’inspire le modèle qui est développé dans cette thèse. Le modèle s’inscrivant dans
un cadre thermodynamique, seules les modifications des potentiels sont présentées ;
les lois d’évolution dérivent des potentiels suivant :
f s =
|τ s|+ α〈αsn〉
∑
s d
s −Rs√
1− ds − τ0 (7.1.19)
F s = f s +
b√
1− dsρ
srs +
1
β + 1
〈
Y˜ s − Y0
S
〉β+1
1
(1− ds)m (7.1.20)
La modification de F s a un effet simplificateur sur l’évolution d˙s :
d˙s = −λ˙s∂F
s
∂Y˜ s
= λ˙s
〈
Y˜ s − Y0
S
〉β
1
(1− ds)m (7.1.21)
Avec cette dernière expression, le début d’endommagement n’est plus lié à un
seuil de glissement cumulé, mais à un seuil en contrainte (lié à l’écrouissage isotrope).
Dans ce modèle, comme dans le précédent, la rupture est atteinte en faisant tendre
vers zéro à la fois la limite d’élasticité (terme
√
1− ds des équations 7.1.10 et 7.1.19)
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et le module tangent (équation 7.1.18). En revanche, la déformation inélastique
possède dans cette formulation une trace non nulle, ce qui indique qu’une partie de
la déformation d’endommagement est prise en charge par la déformation inélastique
– et que l’anisotropie de l’endommagement est reliée à celle du cristal.
7.1.3 Modèle cristallographique d’endommagement couplé à
la plasticité, de type « ε˙˜ = ε˙˜e + ε˙˜p + ε˙˜d »
Contrairement aux modèles précédents, ceux introduits par Marchal (2006); As-
lan (2010) et Sabnis (2012) distinguent clairement l’élasticité, la plasticité et l’en-
dommagement. L’un des objectifs de ces modèles est de maîtriser la variation de
volume liée à l’endommagement : les plans de glissement peuvent alors être consi-
dérés comme des plans de rupture privilégiés, par rapport auxquels la déformation
d’ouverture liée à l’endommagement s’accumule. Dans cette logique, la vitesse de dé-
formation se décompose en une partie élastique, une partie plastique et une dernière
liée à l’endommagement :
ε˙
˜
= ε˙
˜
e + ε˙
˜
p + ε˙
˜
d (7.1.22)
En dépit de cette dissociation, la plasticité et l’endommagement peuvent rester
couplés avec une énergie libre convenablement choisie – faisant intervenir des va-
riables scalaires de plasticité cumulée γ, et d’endommagement d. De façon générale
l’énergie libre peut prendre la forme :
ψ(ε
˜
e,ρs,αs,d,γ) = ψe(ε
˜
e) + ψp(ρs,αs) + φ(d,γ) (7.1.23)
Dans la formule précédente, si ∂φ
∂d
et ∂φ
∂γ
sont effectivement fonction de γ et d, respec-
tivement, alors un couplage dans les deux sens aura lieu. Si la fonction ne dépend
pas de l’un des deux paramètres, le couplage n’a lieu que dans un seul sens. Dans
les études de Marchal (2006) et Aslan (2010), ∂φ
∂γ
n’est pas fonction de d : l’en-
dommagement n’affecte pas la plasticité. En conséquence, les lois de plasticité sont
rigoureusement identiques à celles de Méric et al. (1991). Dans l’étude de Sabnis
(2012), la fonction contient un terme de couplage :
φ(d,γ) =
H
2
(d+ βγ)2 + . . . (7.1.24)
soit
∂φ
∂γ
= Hβ(d+ βγ) + . . . et
∂φ
∂d
= H(d+ βγ) + . . . (7.1.25)
où H < 0 et β sont deux paramètres du modèle. Un double couplage a lieu. Chaque
écrouissage isotrope rs des équations de Méric et al. (1991) est diminué du même
terme ∂φ
∂γ
, fonction de d.
Dans les trois études, le traitement de la déformation d’endommagement est
similaire. Pour chaque plan de rupture, trois systèmes de rupture sont définis : le
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système principal normal au plan, et deux systèmes d’accomodation qui permettent
de cisailler sans force une fois le système principal cassé. Pour chacun des systèmes
de rupture, un nouveau critère f rd est défini (md
˜
r désigne le tenseur d’orientation
du système de rupture, et Y le seuil) :
f rd = |σ
˜
:md
˜
r| − Y (7.1.26)
auquel est associé un multiplicateur « visco-endommageant » :
λ˙rd =
〈
f rd
Kd
〉nd
(7.1.27)
qui entre dans l’écriture de la composante ε˙
˜
d :
ε˙
˜
d =
∑
r
λ˙rd signe(σ
˜
:md
˜
r)md
˜
r (7.1.28)
Le seuil Y ≥ 0, commun à l’ensemble des systèmes de rupture, est défini à partir de
l’énergie libre chez Sabnis (2012) sous forme linéaire (H < 0) :
Y = Y0 +Hd+Hβγ (7.1.29)
et en introduisant une dépendance exponentielle vis-à-vis de la plasticité cumulée
chez Marchal (2006) et Aslan (2010), respectivement :
Y = Y0 e
−βγ(1 +Hd) et Y = Y0 e
−βγ +Hd (7.1.30)
L’évolution des variables scalaires γ et d utilisées pour le couplage est obtenue
avec des formulations sœurs à partir des multiplicateurs des systèmes de glissement
et de rupture :
γ˙ =
∑
s
|λ˙s| (7.1.31)
d˙ =
∑
s
|λ˙sd| (7.1.32)
Pour conclure sur ce type de modèles, on note que la mesure scalaire de l’en-
dommagement d n’est pas bornée : un élément est cassé lorsque le seuil Y , commun
à l’ensemble des systèmes de rupture, devient nul. À partir de cet instant, ε˙
˜
= ε˙
˜
d.
La vitesse de déformation élastique est alors nulle, bien que le module d’Young
soit toujours identique à celui du matériau sain. Deux différences majeures avec le
modèle précédent destiné à la fatigue sont à souligner :
— la variation de volume liée à l’endommagement est directement reliée à la
cristallographie et n’est pas incorporée dans la déformation élastique (Fi-
gure 7.1b), comme ce qui est fait avec les modèles en (1 − d) (à moins qu’il
ne contiennent une composante « Gurson » en σsn comme la version destinée
à la rupture ductile qui a été détaillée).
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— la localisation de l’endommagement est immédiate : le paramètre −H >
0 est choisi suffisamment élevé pour que la contrainte diminue fortement
dès le début de l’endommagement. Ceci est une différence majeure avec les
modèles d’endommagement classiques en (1 − d), et qui se traduit par une
plus forte localisation de la déformation lors des simulations sur structures
(Figure 7.1a).
σ
ε
modèle en (1-d)
modèle
en εd~
début de
l'endommagement
pε
(a) Différence sur la rapidité de localisation
de l’endommagement
σ
ε
modèle en (1-d)
modèle
en εd~
pε
début de
l'endommagement
E
E
E/(1-d)
dεpε +
(b) Différence de décharge élastique pen-
dant l’endommagement
Figure 7.1 – Caractéristiques des modèles de type « (1− d) » et de type « ε˙d
˜
».
7.1.4 Régularisation
Les modèles évoqués depuis le début de l’état de l’art entrainent une localisa-
tion de la déformation, rencontrée dans de nombreux cas (Besson et al., 2004). En
éléments finis, dans les cas les plus localisés et en l’absence d’équations supplémen-
taires, la fissure se propagera alors souvent dans une seule rangée d’éléments. De
cela résulte un phénomène parfaitement connu de la littérature : la dépendance au
maillage. L’utilisation de la mécanique des milieux continus généralisés, avec les
modèles à gradient, permet de s’affranchir de la taille et du type de mailles par
l’introduction de longueurs caractéristiques (Forest, 1996; Aifantis, 1999; Peerlings
et al., 2000; Aifantis, 2003; Forest, 2006; Saanouni, 2012). Ce type de méthodes
a déjà été employé avec succès sur les modèles présentés plus haut (Aslan, 2010;
Sabnis, 2012). Dans cette thèse, la régularisation des lois de comportement n’est
pas entreprise, mais sera nécessaire pour de futures études.
7.1.5 Bilan de l’état de l’art, et poursuite de l’étude
La non-localisation immédiate des modèles en (1−d) résulte en un épaississement
plus marqué de la zone endommagée en pointe de fissure. Expérimentalement, les
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fissures de fatigue sont extrêmement localisées dans les alliages étudiés. Pour cette
raison, en fatigue, un modèle avec localisation plus marquée paraît plus adapté à
une modélisation de la propagation de fissure.
Expérimentalement, les plans {111} sont des plans de rupture privilégiés : l’ou-
verture des fissures liée à l’endommagement ayant lieu perpendiculairement à ceux-
ci. Afin de prendre en compte cet effet de la cristallographie lors de la phase d’en-
dommagement, l’idée d’une déformation inélastique avec changement de volume sera
approfondie (modèle de rupture ductile de Boudifa et al. (2009), Aslan (2010)).
Lors du développement de la nouvelle loi de comportement, la réduction du
nombre de variables à intégrer est recherchée. En effet, le caractère 3D des simula-
tions, qui plus est en plasticité cristalline et sous chargement cyclique, entraine des
temps de calculs importants qui doivent être minimisés. Le modèle proposé dans la
suite du chapitre a été construit en tenant compte de cet aspect, en cherchant à
écrire un seul critère couplé pour la plasticité et l’endommagement.
7.2 Modèle d’endommagement FatiX
Le modèle proposé dans cette thèse s’inspire de celui de Saanouni & Abdul-Latif
(1996) pour la définition d’un critère unifié (un seul multiplicateur pour la plasticité
et l’endommagement), et de ceux de la lignée de Marchal (2006) pour la déformation
inélastique compressible liée à la cristallographie, et pour la localisation immédiate
de l’endommagement. Tout comme les modèles précédents, le modèle FatiX est
équivalent, avant le début de l’endommagement, à la plasticité cristalline de Méric
et al. (1991). La vitesse de déformation est décomposée en une partie élastique et
une partie inélastique :
ε˙
˜
= ε˙
˜
e + ε˙
˜
in (7.2.1)
Critère unifié de plasticité et d’endommagement couplés. Pour chaque
système de glissement, un critère inélastique est défini :
f s = |τ s − xs|+ k 〈σsn − Y 〉︸ ︷︷ ︸
lié à l’endommagement
−rs (7.2.2)
où rs désigne le seuil, xs l’écrouissage cinématique, Y le seuil d’endommagement
identique pour l’ensemble des systèmes, la notation 〈•〉 la partie positive d’un sca-
laire (crochets de Macaulay), et k un paramètre de pondération entre le terme de
cission résolue |τ s − xs| et de contrainte normale 〈σsn − Y s〉. La cission résolue et la
contrainte normale sont définies à partir des tenseurs d’orientation, faisant interve-
nir la direction de glissement du système s et la normale à son plan de glissement,
l
s et ns :
M
˜
s =
1
2
(ns ⊗ ls + ls ⊗ ns) N
˜
s = ns ⊗ ns (7.2.3)
τ s = σ
˜
:M
˜
s σsn = σ
˜
:N
˜
s (7.2.4)
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Variables d’écrouissage. L’expression du seuil rs est modifiée, de manière à
tendre vers zéro lorsque la mesure scalaire de l’endommagement d augmente :
rs =
〈
r0 +Q
12∑
r=1
hrs(1− exp(−bvr))−Hd d︸︷︷︸
ajout
〉
(7.2.5)
où r0 désigne le seuil initial, Q et b les paramètres de l’écrouissage isotrope identifiés
avant endommagement, hrs la matrice d’interaction, v˙s le multiplicateur viscoplas-
tique, Hd > 0 la pente avec laquelle l’endommagement d > 0 affecte le seuil.
L’écrouissage cinématique de la plasticité cristalline est conservé :
xs = Cαs (7.2.6)
C, et plus tard D, désignent les paramètres de l’écrouissage cinématique, identifiés
sur le matériau sain.
L’expression du seuil d’endommagement Y conditionne le mode de rupture. En effet,
d évolue uniquement si σsn − Y > 0 (équation 7.2.14). Une expression constante
Y = Y0, avec Y0 < σultmacro environ, aurait pour conséquence d’autoriser un mode de
rupture par clivage précoce, qui n’existe pas dans l’aluminium. Pour la fatigue, le
seuil d’endommagement choisi diminue avec la plasticité cumulée positive εp+ (une
variante de la plasticité cumulée qui sera définie ultérieurement) :
Y = 〈Y0 −HY εp+〉 (7.2.7)
où Y0 et HY sont deux paramètres permettant de régler le début de l’endommage-
ment. Y0 peut s’interpréter comme une contrainte théorique de clivage, qui est très
élevée devant la contrainte à rupture réelle.
Évolution des variables internes. L’ensemble des variables internes et des dé-
formations évoluent avec le même multiplicateur viscoplastique :
v˙s =
〈
f s
K
〉n
(7.2.8)
L’évolution de la variable cinématique αs est identique à la plasticité cristalline :
α˙s = (signe(τ s − xs)−Dαs) v˙s (7.2.9)
Évolution de la déformation inélastique. L’évolution de la déformation in-
élastique est obtenue en écrivant la direction d’écoulement, suivant la règle de nor-
malité :
∂f s
∂σ
˜
= signe(τ s − xs)M
˜
s + k signe 〈σsn − Y 〉N
˜
s (7.2.10)
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Puis :
ε˙
˜
in =
∑
s
v˙s
∂f s
∂σ
˜
=
∑
s
v˙s signe(τ s − xs)M
˜
s
︸ ︷︷ ︸
ε˙
˜
p
+ k
∑
s
v˙s signe 〈σsn − Y 〉N
˜
s
︸ ︷︷ ︸
ε˙
˜
d
(7.2.11)
La déformation inélastique se décompose en un premier terme ε˙
˜
p associé à la plas-
ticité (absence de changement de volume), et en un second terme ε˙
˜
d associé à l’en-
dommagement (avec changement de volume).
Une nouveauté de ce travail est de définir parallèlement une « déformation plas-
tique positive ». Elle prend uniquement en compte la déformation plastique sur les
systèmes où la contrainte normale est positive. Son intérêt apparaît lors de la dé-
finition de la « plasticité cumulée positive », qui permet d’accentuer la localisation
de l’endommagement lors des simulations.
ε˙p
˜
+ =
∑
s
H(σsn) v˙
s signe(τ s − xs)M
˜
s (7.2.12)
où H(•) désigne la fonction d’Heaviside.
Évolution des mesures scalaires. La « plasticité cumulée positive »– calculée
à partir de la déformation plastique positive – est préférée à la plasticité cumulée
classique. Ce scalaire, qui mesure une quantité de plasticité ayant lieu lorsque les
plans sont en traction, est utilisé pour déterminer le moment du début de l’endom-
magement (équation 7.2.7). Du point de vue matériau, cela revient à supposer que
le glissement répété ne crée des précurseurs pour l’amorçage de fissures que lorsque
le plan de glissement est sous un chargement de traction (typiquement pour des
précurseurs qui seraient des lacunes à l’échelle atomique, et dont la création est
associée à un accroissement de volume, favorisé par une contrainte normale positive
sur le plan de glissement). D’un point de vue numérique, cela retarde la diminution
du seuil d’endommagement Y lors de la plasticité en compression (équation 7.2.7),
c’est-à-dire l’amorçage en compression. Sur une structure, cela a pour effet de limiter
l’épaississement de la zone comportant des éléments endommagés :
ε˙p+ =
√
3
2
ε˙p
˜
+ : ε˙p
˜
+ à la place de ε˙pcum =
√
3
2
ε˙
˜
p : ε˙
˜
p (7.2.13)
La mesure scalaire de l’endommagement d est donnée par :
d˙ = k
∑
s
signe 〈σsn − Y s〉 v˙s (7.2.14)
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Discussion autour de la rupture et de la fermeture de fissure. Il convient
maintenant d’étudier le comportement des éléments une fois qu’ils sont cassés. Si
l’objectif est qu’un élément cassé ne puisse plus supporter aucune contrainte, ni en
traction ni en compression, deux alternatives sont possibles :
— faire chuter le module d’élasticité et les variables d’écrouissage (par exemple
à l’aide d’un terme de type (1 − d), comme chez Saanouni & Abdul-Latif
(1996)),
— s’assurer que seul le tenseur des contraintes nul peut satisfaire simultanément
l’ensemble des critères f s ≤ 0 2 (et f rd ≤ 0 si les critères d’endommagement
sont distincts).
Dans cette étude, on souhaite envisager la modélisation d’une fermeture de fissure,
et donc autoriser certains tenseurs des contraintes non nuls, même lorsque l’élément
est cassé. Une analyse précise des cas « admissibles » doit être faite. Étant donné
qu’un élément est considéré comme rompu dès lors que les seuils rs et le seuil
d’endommagement Y sont tous nuls, les critères deviennent :
f s = |τ s − xs|+ k 〈σsn〉 (7.2.15)
Avec ces critères, l’ensemble des tenseurs des contraintes vérifiant τ s = xs et σsn ≤ 0
sont admis. Cela correspond précisément à de la fermeture de fissure (contraintes
de compression admises orthogonalement aux plans de rupture). A priori, dans ces
conditions, on a τ s = xs 6= 0. L’amplitude en contrainte de cette fermeture est
déterminée par l’écrouissage cinématique. Si on suppose l’absence d’écrouissage ci-
nématique (i.e. τ s = xs = 0 pour satisfaire le critère), les contraintes hydrostatiques
de compression sont encore admises 3.
Avec le modèle tel qu’introduit, la fermeture apparaît dès le début de la décharge.
Cela est marqué par le fait que la trace de ε˙
˜
d est toujours positive : le volume occupé
par l’élément fissuré ne peut que croître. Un traitement circonstancié de la ferme-
ture de fissure nécessite des développements plus importants. Plusieurs options sont
envisagées : (i) annulation des contraintes dans un élément cassé et donc non-prise
en compte de l’effet de fermeture, (ii) retrait des éléments du maillage après rup-
ture, (iii) « retardement » du moment d’apparition de la fermeture calculé à partir
d’une mesure d’ouverture de fissure orthogonalement au(x) plan(s) de rupture. La
seconde option est utilisée dans les simulations ; la dernière option est abordée en
annexe G.
7.3 Cadre thermodynamique
Le modèle FatiX s’incrit, à une modification près, dans un cadre thermodyna-
mique tant que les seuils rs et le seuil d’endommagement Y s ne s’annulent pas. On
2. fs ≤ ǫ en plasticité dépendante du temps.
3. À titre de comparaison, la loi de plasticité cristalline de Méric et al. (1991) ne déclenche
jamais de plasticité en présence d’une contrainte purement hydrostatique de traction ou de com-
pression, quelle que soit son amplitude.
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remplace pour cela la plasticité cumulée positive εp+ par une autre mesure scalaire
de plasticité :
εpthermo =
Hd
HY
∑
r
ρr =
Hd
HY
∑
r
1
b
(
1− e−bvr) (7.3.1)
On choisit les 25 couples (ρs, rs), (αs, xs) et (d, Y ), avec s ∈ J1; 12K. Puis on pose :
ψin(αs,ρs,d) =
1
2
c
∑
s
(αs)2 +
1
2
bQ
∑
s
∑
r
hrsρ
rρs + Y0d−HY Hd
HY
∑
s
ρs︸ ︷︷ ︸
εp
thermo
d (7.3.2)
Ω(σ
˜
,rs,xs,Y ) =
K
n+ 1
∑
s
〈
f s
K
〉n+1
(7.3.3)
F s(σ
˜
,rs,xs,Y ) = f s + bρsrs +
D
2c
(xs)2 (7.3.4)
avec
f s(σ
˜
,rs,xs,Y ) = |τ s − xs|+ k 〈σsn − Y 〉 − rs (7.3.5)
En dérivant conformément au cadre thermodynamique présenté dans l’état de l’art
(page 166), on retrouve l’ensemble des expressions des forces et des lois d’évolution.
En particulier l’équation 7.2.7 :
Y =
∂ψin
∂d
= Y0 −HY εpthermo (7.3.6)
et l’équation 7.2.5, à la cission critique initiale près :
rs = r0 +
∂ψin
∂ρs
= r0 +Q
12∑
r=1
hrs(1− exp(−bvr))−Hdd (7.3.7)
Cette expression modifiée de la plasticité cumulée n’a pas été retenue dans les
calculs ultérieurs afin de pouvoir tirer partie de la « déformation plastique positive ».
Il n’y a cependant aucune contre-indication à son utilisation, mais il faudra prendre
garde lors du choix des paramètres, et vérifier l’inégalité : 12Hd/b > Y0 (où 12
correspond au nombre de systèmes de glissement). Le non-respect de cette inégalité
empêchera la rupture totale du matériau (Y ne serait alors jamais nul, car εpthermo
est borné).
Le modèle développé permet de prendre en compte la cristallographie dans la
déformation liée à l’endommagement : celle-ci s’effectue par rapport aux quatre plans
de glissement. Expérimentalement, il est possible de prévoir lequel de ces plans sera
l’unique plan de rupture lorsque la fissure est cristallographique. Cela a fait l’objet
du critère proposé dans le chapitre précédent. Afin de s’approcher davantage de
l’expérience, une modification est donc apportée au critère f s du modèle FatiX
(annexe G.1), pour prendre en compte uniquement ce plan.
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7.4 Comportement du modèle sur un élément de
volume
Dans cette sous-partie, le modèle FatiX est étudié au travers de sa réponse sur
un élément de volume. Tel qu’écrit dans les équations du modèle FatiX, l’endomma-
gement commence lorsque suffisamment de plasticité a été cumulée. La vérification
sur un élément de volume est effectuée en choisissant les paramètres de plasticité
du jeu 3 (Tableau 5.2), et les paramètres d’endommagement HY = Hd = 2 000 et
Y0 = 500. Dans un premier temps, la direction [100] du cristal est alignée avec la
direction de sollicitation, de façon à avoir une symétrie de la réponse mécanique des
différents systèmes de glissement.
En traction uniaxiale monotone à la vitesse ε˙ = 6 · 10−4s−1, l’élément de volume
plastifie, puis l’endommagement apparaît au-delà de 15% de déformation. La force
supportée par l’élément chute jusqu’à atteindre une valeur proche de zéro, liée à la
formulation viscoplastique (Figure 7.2).
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Figure 7.2 – Réponse du modèle FatiX sous un chargement de traction uniaxial
pour un grain dont la direction [100] est alignée avec la direction de sollicitation.
Sous sollicitation cyclique à R = −1, à ε˙ = 2 · 10−4s−1, entre ±0,01 de défor-
mation, le comportement est plastique pendant 25 cycles, puis l’endommagement
apparaît (Figure 7.3). Au bout de 35 cycles l’élément est totalement cassé. L’en-
dommagement apparaît après une déformation uniaxiale cumulée environ deux fois
supérieure au cas de la traction simple (0,35 contre 0,18) : cela confirme que la
plasticité de compression ne contribue pas à l’évolution de la plasticité cumulée
« positive » utilisée. En cyclique, la fermeture de fissure prévue par les équations se
manifeste, et son amplitude est déterminée par l’écrouissage cinématique.
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Figure 7.3 – Réponse du modèle FatiX sous un chargement cyclique uniaxial à
ε = ±0,01 et R = −1 pour un grain dont la direction [100] est alignée avec la
direction de sollicitation.
Analyse détaillée de la courbe de traction L’orientation choisie (direction
[100] alignée avec la direction de sollicitation) permet d’avoir une réponse identique
de l’ensemble des 8 systèmes activés. Il est alors suffisant d’étudier un seul des sys-
tèmes de glissement activés. L’évolution des différentes variables (rs,xs,Y,τ s,σsn,σ11)
est analysée, afin de comprendre l’évolution de l’équilibre mécanique. Sur la courbe
de traction, six zones peuvent être distinguées (Figure 7.2). Il est ici rappelé qu’en
présence de dépendance au temps, la condition de plasticité vérifiée par f s n’est plus
f s = 0, mais f s = ǫ ≥ 0 est accepté et résulte en un écoulement viscoplastique. La
séquence des équilibres énoncés repose sur la description de l’évolution des variables
représentée sur la Figure 7.4.
Zone 1 Durant la première phase, le système est en élasticité. En effet, on a
alors : f s = |τ s − xs|+ k 〈σsn − Y 〉 − rs = |τ s| − r0 < 0
Zone 2 Dès que τ s = r0, le système entre en plasticité. rs et xs évoluent et
on a : f s = |τ s − xs| − rs = ǫ. Parallèlement, le seuil d’endommagement Y
diminue avec la plasticité accumulée.
Zone 3 Lorsque le seuil d’endommagement Y a suffisamment diminué et s’éga-
lise avec la contrainte normale aux systèmes de glissement (Y = σsn), l’en-
dommagement commence et rs diminue (avec d), i.e. la contrainte dans la
direction de sollicitation diminue. Pendant cette première phase, Y ≈ σsn et
|τ s − xs| − rs ≈ ǫ.
Zone 4 À un moment, les seuils rs s’annulent, ce qui donne k 〈σsn − Y 〉 ≈ 0
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et |τ s − xs| ≈ ǫ. Avec les paramètres choisis, Y > 0 doit continuer à di-
minuer. Pour conserver l’équilibre (f s = ǫ), xs croît en valeur absolue, et
simultanément σsn et τ
s (qui sont couplés) vont diminuer jusqu’à obtenir
k 〈σsn − Y 〉 ≈ ǫ et |τ s−xs| ≈ 0 : la viscosité « est passée » du terme plastique
au terme d’endommagement.
Zone 5 À partir de ce moment, le critère est vérifié par une diminution pro-
gressive de xs en valeur absolue, jusqu’à atteindre Y = 0. C’est à cet instant
(quand les seuils rs et Y sont tous nuls) que l’élément peut être considéré
totalement cassé.
Zone 6 Durant la suite de la traction : rs = Y = 0, σsn ≈ ǫ/k, et τ s ≈ xs
(les valeurs de τ s et σsn sont partiellement liées). La contrainte résiduelle de
traction sera donc d’autant plus marquée que la viscosité est faible, et que le
paramètre k est faible.
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Figure 7.4 – Évolution des variables du modèle FatiX lors d’une traction uniaxiale
(direction [100] du cristal alignée avec la direction de sollicitation).
D’autres configurations (orientations, paramètres différents) pourraient être étu-
diées avec une démarche similaire. Dans le cas d’un cristal d’orientation quelconque,
une constatation générale peut être faite : (i) les systèmes les plus actifs plastique-
ment font diminuer le seuil d’endommagement, (ii) ce sont ensuite les systèmes situés
sur le plan subissant la contrainte normale la plus importante qui vont déclencher
le début de l’endommagement (ces systèmes déclencheurs peuvent d’ailleurs n’avoir
subi que peu ou pas de plasticité). Avec le modèle proposé il y a donc une certaine
collaboration ou répartition des tâches entre les différents systèmes.
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7.5 Propagation de fissure dans une plaque
Le modèle FatiX est utilisé pour simuler la propagation de fissure dans une
plaque contenant une particule cassée au centre (Figure 7.5). Le maillage possède
un seul élément dans l’épaisseur. L’orientation par défaut de la matrice est (115◦,
10◦, 30◦) (en notation d’Euler), l’une des orientations observées expérimentalement.
Un chargement cyclique à R = 0,1 en contrainte (σmax = 320MPa) est appliqué
perpendiculairement à la direction de la fissure. Le modèle est utilisé jusqu’à rupture
totale de l’élément, après quoi ce dernier est retiré du maillage (lorsque les seuils
rs et Y sont tous nuls dans l’ensemble des points de Gauss de l’élément). Une
fermeture de fissure dès le début de la décharge est donc prise en compte au cours
de l’endommagement, et disparaît après rupture. La rupture puis la suppression des
éléments s’accompagne d’une avancée du champ de contrainte, rendant ainsi effectif
la propagation de fissure sous un chargement cyclique (Figure 7.6). Pour simuler
100 cycles, le calcul dure de l’ordre de 10 à 20 heures lorsqu’il est distribué sur 8
cœurs.
Les paramètres matériau utilisés pour ces simulations sur plaque sont présentés
dans le Tableau 7.1. Ceux liés à l’élasticité, la plasticité, l’interaction et la viscosité
sont identifiés sur le matériau sain. Le paramètre d’endommagement Y0 est choisi
très élevé devant la contrainte à rupture. Y0 et HY ont un effet direct sur la dé-
formation (i.e. le nombre de cycles) à rupture : diminuer HY revient à retarder le
début d’endommagement, et donc à ralentir la propagation de fissure. Une fois les
autres paramètres matériau et le maillage fixés, le paramètre HY peut être identi-
fié à l’aide des vitesses de propagation. Dans ce chapitre, on a choisi le paramètre
HY a priori sans identification. Le paramètre Hd détermine la rapidité à laquelle
un élément endommagé casse totalement, et est donc relié à la localisation de l’en-
dommagement. Une faible valeur entraine une faible localisation. Inversement, une
valeur élevée entraine une forte localisation. Augmenter Hd au-delà de 2 000MPa
n’accentue plus la localisation, mais ralentit le calcul éléments finis ; cette valeur
seuil est donc retenue. Enfin, le paramètre k pondère la contribution de la cission
résolue et de la contrainte normale. Actuellement, le choix k = 1 est un compromis
numérique entre la contrainte visqueuse résiduelle dans un élément cassé (d’autant
plus marquée que k est faible), et le temps de calcul (d’autant plus long que k est
grand).
Une étude précise des contraintes en pointe de fissure amène à deux constats :
— l’élément (ou le point de Gauss) situé devant la pointe de fissure subit d’im-
portantes contraintes hydrostatiques de traction au sommet du chargement
(typiquement de l’ordre de 600MPa) ; parallèlement, l’élément cassé de la
pointe de fissure (s’il n’a pas été retiré) subit d’importantes contraintes hy-
drostatiques de compression au creux du cycle (typiquement 1GPa).
— la fermeture hydrostatique constatée entraîne un ralentissement de la pro-
pagation de la fissure au cours des cycles s’ils ne sont pas retirés du calcul
(Figure 7.7).
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Figure 7.5 – Maillage utilisé pour les simulations sur une plaque d’un élément
d’épaisseur, avec particule cassée au centre.
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Figure 7.6 – Propagation de fissure après 128 cycles dans une plaque chargée à
σmax = 190MPa et R = 0,1, en utilisant le jeu de paramètres du Tableau 7.1 du
modèle FatiX (les éléments sont retirés du calcul dès qu’ils sont entièrement cassés).
Un élément est considéré cassé lorsque Z = −(Y +∑s rs) ≤ 0 s’annule.
Le fait qu’un élément cassé puisse subir une contrainte hydrostatique de com-
pression n’est pas, a priori, contraire à l’expérience. En revanche, le fait que cette
fermeture se passe dès le début de la décharge et induise un ralentissement de la
vitesse de propagation lorsque le nombre de cycles augmente n’est pas acceptable
et nécessiterait une analyse plus précise pour être pleinement comprise (raffinement
du maillage en pointe de fissure, et dans l’épaisseur). En effet, expérimentalement,
la vitesse de croissance augmente dans la majorité des cas. Même dans le cas des
fissures courtes, les éventuels ralentissements sont attribués à la présence de joints
de grain, plutôt qu’à des effets de fermeture. Ceci justifie le recours à la suppression
des éléments du maillage après rupture.
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Élasticité
E (GPa) 77GPa
ν 0,30
Plasticité
τ0 (MPa) 120
b 105
Q (MPa) -1,2
c (MPa) 60 000
D 500
Viscosité
K (MPa · s1/n) 10
n 15
Interaction hij voir les paramètres 5.2.2
Endommagement
Y0 3 000
HY 16 000
Hd 2 000
k 1
Tableau 7.1 – Valeurs de paramètres utilisées par défaut dans les simulations sur
plaque entaillée.
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Figure 7.7 – Évolution de la longueur de fissure en fonction du nombre de cycles
lors de la prise en compte de la fermeture de fissure dès le début de la décharge,
pour un grain d’orientation (115◦, 10◦, 30◦).
7.5.1 Chemin de fissuration
Comme constaté dans la littérature, le chemin de fissuration varie en fonction
de différents paramètres. La taille et la forme des éléments ont des effets dont on
s’affranchit partiellement en sélectionnant un maillage régulier, de manière à pou-
voir étudier l’effet de la cristallographie et du chargement. Dans les conditions de
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simulations sur plaque, on constate que le chemin de fissuration est influencé par
l’orientation cristallographique de la matrice (Figure 7.8). Numériquement, ceci est
d’autant plus marqué pour de forts chargements, pour lesquels les fissures sont
davantage déviées de l’axe vertical. Inversement, lorsque le chargement est suffisam-
ment faible, la fissure est davantage influencée par le maillage, et reste rectiligne
dans celui choisi. Dans de telles conditions de simulation, le chemin de fissuration
prévu est moins désorienté que dans l’expérience, et est éloigné en cela du chemin
réel.
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(a) Orientation (115◦, 10◦, 30◦), σmax =
190MPa, R = 0,1
0
.3
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0
.3
3
0.04
(b) Orientation (266◦, 26◦, 26◦), σmax =
190MPa, R = 0,1
(c) Orientation (115◦, 10◦, 30◦), σmax =
230MPa, R = 0,1
(d) Orientation (266◦, 26◦, 26◦), σmax =
230MPa, R = 0,1
0-4000 -2000
élément sain élément casséZ (MPa)
Figure 7.8 – Simulation de la propagation de fissure pour deux orientations, et sous
deux amplitudes de chargement. Le paramètre Z ≤ 0 s’annule lorsqu’un élément
est totallement cassé.
Afin d’analyser la vitesse de propagation indépendamment du chemin de fis-
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suration, une orientation cristallographique particulière est choisie, pour laquelle
la fissure expérimentale et les plans de glissement les plus activés ont une trace
verticale à la surface du maillage. Il s’agit de l’orientation (115◦, 10◦, 30◦).
7.5.2 Dépendance de la vitesse de propagation vis-à-vis de
la contrainte
Des simulations sont réalisées telles que décrites précédemment pour différents
chargement imposés. Dans l’ensemble des cas testés, la plasticité reste confinée au
centre de la plaque. Pour un jeu de paramètres donné, cela permet de tracer une
courbe da/dN −∆K, en faisant l’hypothèse d’une particule de 10µm de diamètre.
L’influence de la limite d’élasticité et de l’écrouissage sur la vitesse de propagation
est alors étudiée.
La principale observation (Figure 7.9), cohérente avec les observations sur les
alliages à haute résistance des séries 2xxx et 7xxx, est la faible corrélation entre la
vitesse de propagation et la limite d’élasticité (τc dans le modèle de plasticité cris-
talline) lorsque la plasticité est confinée en pointe de fissure. Une faible dépendance
vis-à-vis de l’écrouissage est également observée. Les variations des paramètres de
plasticité (τc et c) appliquées sont de l’ordre de grandeur des différences maximales
possibles entre les alliages 2050-T8 et 7050-T7451. La variation de vitesse due à la
limite d’élasticité ou à l’écrouissage confirme l’effet bénéfique d’une meilleure résis-
tance mécanique statique sur la vitesse de propagation, mais le gain est inférieur à
un facteur multiplicatif 1,3 environ. Cette valeur est trop faible pour expliquer la
différence de vitesse entre les deux alliages qui est supérieure à 1,7 (différence de
vitesse obtenue lorsque le 2050 est soumis à un chargement supérieur de 30MPa).
Le modèle prévoit donc que la raison du meilleur comportement en propagation de
l’alliage 2050 n’est pas uniquement à chercher dans sa meilleure résistance à rup-
ture (ce qui est déjà connu expérimentalement), dans sa limite d’élasticité ou son
écrouissage cyclique (similaire dans les deux alliages sur les courbes de comporte-
ment macroscopiques, Figure 1.9).
Les paramètres du modèle qui restent sont Y0, HY et Hd, ainsi que la façon
de prendre en compte la fermeture de fissure. Les paramètres métallurgiques qui
peuvent être associés à Y0, HY , et Hd offrent des perspectives d’explication : il s’agit
de ce qui pilote le nombre de cycles nécessaire pour créer un précurseur, et la rapidité
de passage du précurseur à la fissure. La notion de précurseur peut notamment faire
référence à une accumulation de lacunes dans un plan de glissement, ou à la rupture
de liaisons en raison des contraintes d’empilement de dislocations. L’analyse de cette
hypothèse requiert des expériences à une échelle très fine (par exemple au MET),
en effectuant si possible un suivi in situ de l’endommagement au cours des cycles.
Numériquement, le gain apporté par les paramètres liés à l’amorçage est quantifié
pour certaines valeurs de paramètres (Figure 7.10).
La dernière explication envisagée est celle de la fermeture de fissure, qui peut
dépendre de la rugosité et du module d’Young. Elle n’a cependant pas été quantifiée
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Figure 7.9 – Effet des paramètres liés à la plasticité sur la vitesse de propagation,
en fonction de ∆K = σ∞
√
πa, pour une particule de taille 10µm. Les paramètres
utilisés comme référence sont donnés dans le Tableau 7.1.
numériquement, et les variations de vitesse de fissuration n’ont pas pu être corré-
lées à des variations de rugosité sur les faciès. Des quantifications expérimentales
et numériques précises mériteraient d’être menées, celles issues de ce travail étant
considérées insuffisantes. Actuellement, la distinction entre les gains apportés par
la fermeture et par les paramètres métallurgiques favorisant l’amorçage n’est pas
possible. Ce sont pourtant eux qui sont maintenant attendus comme les principaux
responsables des différences observées.
Il est par ailleurs notable qu’avec les paramètres utilisés dans les simulations, la
vitesse de propagation évolue comme ∆K à la puissance 3,2 (Figures 7.9 et 7.10)
qui correspond environ aux valeurs expérimentales du paramètre m de Paris pour
les fissures longues (m = 3,0 dans le 7050 et m = 3,6 dans le 2050, (Daniélou et al.,
2012)). Cette dépendance varie très faiblement avec l’ensemble des paramètres du
modèle : une telle valeur est ainsi robuste, et cohérente avec les expériences. Un
résultat similaire avait déjà été obtenu numériquement par Aslan (2010). Seule la
vitesse de sollicitation (pour un matériau visqueux, simulations à haute tempéra-
ture) semblait modifier ce paramètre. Il est également intéressant de comparer ce
résultat aux études théoriques de Mura & Lin (1974) (m = 2 ou m = 4 en fonction
des hypothèses choisies) et de Wu et al. (1993) (m = 3, en partant d’un raisonne-
ment à l’échelle des bandes de glissement). Les raisonnements font appel à la taille
de la zone plastique, ou à l’ouverture en pointe de fissure.
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Figure 7.10 – Effet des paramètres liés à l’endommagement sur la vitesse de pro-
pagation, en fonction de ∆K = σ∞
√
πa, pour une particule de taille 10µm. Les
paramètres utilisés comme référence sont donnés dans le Tableau 7.1.
7.6 Simulation 3D de l’amorçage d’une fissure de
fatigue
7.6.1 Prévision de chemins cristallographiques
La confrontation du modèle avec les expériences nécessite de passer par le
maillage 3D d’une particule cassée dans une matrice d’aluminium, comme ce qui a
été fait dans le chapitre précédent. La loi d’endommagement est alors utilisée, et
un chargement de cent cycles est appliqué, en utilisant les paramètres matériau du
Tableau 7.2. Les éléments sont retirés du maillage une fois qu’ils sont cassés et ont
accumulé une quantité d’endommagement significative d > 0,6. Pour simuler 100
cycles, le calcul dure environ 1 à 2 semaines lorsqu’il est distribué sur 8 cœurs.
Les résultats (Figures 7.11 à 7.13) montrent que les simulations 3D sont ca-
pables de prévoir des branchements fortement influencés par la cristallographie :
le modèle prévoit la croissance de fissures parallèles à des plans {111} en surface.
Des trajets non-cristallographiques sont également occasionnellement prévues par
le modèle (Figure 7.12a). Les fissures non-cristallographiques observées expérimen-
talement dans l’alliage 2050 ne correspondent jamais à des fissures principales dans
le modèle (Figure 7.11). On remarque par ailleurs la complexité de l’analyse, lors-
qu’on s’arrête sur le cas de l’orientation (266◦, 26◦, 26◦) : en 2D la fissure part vers
la gauche (Figure 7.8d), tandis qu’en 3D l’influence de la profondeur la fait partir
vers la droite (Figure 7.12b). Cela signifie que la distribution des contraintes sous
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la surface affecte la direction de fissuration en surface.
Le modèle favorise donc la fissuration le long de plans cristallographiques. Cela
est adapté aux alliages à base cuivre ou nickel – dont la fissuration est majoritaire-
ment cristallographique. Par contre, il est nécessaire de trouver un moyen de piloter
le type de fissuration, et d’introduire plus de fissuration non-cristallographique pour
les alliages d’aluminium.
L’une des possibilités envisagées est de donner plus d’importance à l’écrouissage
isotrope, et de travailler sur l’interaction entre les systèmes de glissement. Comme
discuté dans la partie 5.2.1, la matrice d’interaction perd le sens qui lui est habituel-
lement donnée dans le cas d’un adoucissement. Le mélange de termes hi positifs et
négatifs pourraient au choix : (i) favoriser l’activation d’un unique système de glis-
sement (auto-adoucissement, et durcissement des autres systèmes), (ii) ou favoriser
le glissement multiple (auto-durcissement, et adoucissement des autres systèmes).
Le premier cas favoriserait davantage l’apparition de fissures cristallographique, et
le second cas celles de fissures non-cristallographiques.
Élasticité E, ν
Paramètres du Tableau 7.1
Plasticité τ0, b, Q, c, D
Viscosité K, n
Interaction hij
Endommagement
Y0 (MPa) 500
HY (MPa) 2 000
Hd (MPa) 2 000
k 1
Tableau 7.2 – Valeurs de paramètres utilisées par défaut dans les simulations sur
plaque entaillée.
7.6.2 Effet de la prise en compte de la plasticité positive
En 2D, la fissure se localise le plus souvent dans une rangée d’éléments, et les
branchements sont peu nombreux. En 3D, ceci n’est plus vrai : le nombre de bran-
chements devient conséquent, et correspond environ aux plans cristallographiques.
Expérimentalement, la fissure est très nettement localisée : les zones d’endomma-
gement diffuses sont donc à éliminer au maximum. Le fait d’utiliser un modèle
d’endommagement qui localise fortement est une première démarche en ce sens.
L’utilisation de la plasticité cumulée positive à la place de la plasticité cumulée
renforce encore davantage la localisation comme le montre la Figure 7.14.
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(a) Orientation (115◦, 10◦, 30◦)
(b) Orientation (19◦, 19◦, 86◦)
(c) Orientation (20◦, 43◦, 66◦)
Figure 7.11 – Comparaison des prévisions du modèle FatiX après 96 cycles avec
des fissures expérimentales cristallographiques (alliage 2050-T8).
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(a) Orientation (252◦, 21◦, 32◦)
(b) Orientation (266◦, 26◦, 26◦)
(c) Orientation (30◦, 46◦, 35◦)
Figure 7.12 – Comparaison des prévisions du modèle FatiX après 96 cycles avec
des fissures expérimentales cristallographiques (alliage 2050-T8).
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(a) Orientation (307◦, 10◦, 30◦)
(b) Orientation (329◦, 26◦, 90◦)
Figure 7.13 – Comparaison des prévisions du modèle FatiX après 96 cycles avec
des fissures expérimentales non-cristallographiques (alliage 2050-T8).
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0,10,05
élément sain élément endommagéd
0
(a) Sans utilisation de la plasticité cumulée
positive
(b) Avec utilisation de la plasticité cumulée
positive
Figure 7.14 – Propagation de fissure après 96 cycles à R = 0,1, et effet de la mesure
scalaire de la plasticité sur la localisation de la fissuration lors d’un calcul 3D pour
une matrice d’orientation (20◦, 43◦, 66◦). (Les paramètres HY et Hd sont tous deux
multipliés par 2 pour obtenir une vitesse de propagation comparable).
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7.7 Points importants
Ce dernier chapitre du manuscrit a introduit un nouveau modèle numérique,
adapté à la modélisation de la fissuration de fatigue en 3D qui doit tenir compte
de la cristallographie. Tout en s’inspirant des modèles existants, une nouvelle for-
mulation est proposée. Elle s’adapte aux analyses expérimentales et numériques des
chapitres 4 et 6, qui proposent une manière de prévoir le plan de rupture à l’échelle
du cristal. En outre, dans le modèle, la dépendance de la vitesse de propagation
vis-à-vis de la contrainte est cohérente avec celle observée expérimentalement pour
les fissures longues (exposant m de la loi de Paris).
Ce modèle FatiX a permis de quantifier numériquement les effets de la limite
d’élasticité cyclique et de l’écrouissage sur la vitesse de propagation. Selon ce modèle,
ces effets n’expliquent que dans une faible mesure le meilleur comportement en
propagation de l’alliage 2050 vis-à-vis de l’alliage 7050. Dès lors, l’explication de
la différence de comportement pourrait également impliquer (i) la quantité locale
de plasticité à accumuler avant de créer une nouvelle surface libre, (ii) ou encore
l’effet de fermeture de fissure. Ces deux aspects pourraient être les prochaines voies
d’investigation à explorer.
Des observations in situ à des échelles plus fines et à des pas de temps plus
rapprochés que ceux réalisés dans cette thèse sont nécessaires à l’étude de la première
hypothèse. Pour la seconde, des techniques particulières doivent être mises en œuvre
pour mesurer la fermeture de fissures de toutes tailles. S’il est souhaité de corréler
cette fermeture avec la rugosité des faciès de rupture, il sera nécessaire de mettre
en place une méthodologie adaptée. Les indicateurs de rugosité envisageables sont
nombreux et le choix délicat (rugosité moyenne sur l’ensemble de l’éprouvette, sur
des zones de dimensions fixes à choisir).
Les prochaines améliorations à apporter au modèle devront proposer une meilleure
prévision du chemin de fissuration, ainsi qu’une prise en compte claire de la ferme-
ture de fissure.
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Conclusion générale
L’objectif annoncé de cette thèse était de comprendre plus en détail les méca-
nismes d’amorçage de fissures de fatigue, grâce à la comparaison des alliages 2050-T8
et 7050-T7451. Ceci devait permettre d’identifier de possibles voies d’amélioration
à la tenue en fatigue des alliages d’aluminium pour l’aéronautique. Dans cette pers-
pective, plusieurs conclusions sont formulées. Les principaux modèles, algorithmes,
recommandations et analyses réutilisables sont également listés.
Type de particules et rupture. Les particules Al–Cu–Fe–Mn de l’alliage 2050
et les Mg2Si du 7050 cassent avec une relative facilité comparé aux Al7Cu2Fe du
7050. Ce point a été relié avec un amorçage plus précoce dans le premier alliage,
et sur des Mg2Si de petite taille dans le second. Pour retarder l’amorçage, tous les
paramètres permettant de repousser la rupture de ces particules sont à considérer.
Certains sont connus : réduction de la distribution de taille des particules. D’autres
sont à approfondir : la structure cristallographique exacte des particules, et le rôle
des pores attenants. On constate en effet que les plus grandes particules sont toujours
en contact avec des pores. Trois avancées techniques peuvent être formulées à ce
sujet :
1. L’analyse détaillée (2D et 3D) des paramètres (type, taille, forme, présence
d’un pore) entraînant la rupture des particules peut servir de ligne de conduite
pour des études similaires sur d’autres alliages ;
2. Un algorithme a été mis au point pour mesurer les distances 3D entre des
objets segmentés (particules et pores) à partir d’images de tomographie. Il
a été conçu pour faire face à une complexité en n6 (où n correspond à la
dimension de l’image en voxels, soit 2048) ;
3. On recommande de mesurer les distributions de taille de particules dans le
plan TL-TC, lorsqu’elles sont utilisées dans des modèles de fatigue pour une
sollicitation en direction L.
Type de particules et amorces. Diminuer la taille des particules réduit éga-
lement leur probabilité d’amorçage – il est possible de se reporter au modèle du
chapitre 3 pour une prévision quantitative du gain en terme de durée de vie. En
revanche, il a été remarqué numériquement que leur module d’Young n’a qu’un effet
de second ordre. À cette étape, on peut mettre en avant deux points :
195
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4. La faisabilité d’une étude détaillée permettant de relier l’état initial des par-
ticules à l’apparition d’une amorce est démontrée. Bien que nécessitant un
grand nombre d’observations MEB, ce type d’analyse fait avancer la com-
préhension de ce qui rend une particule nocive (rupture dès l’état initial,
taille, faible effet de l’orientation cristallographique). Cette démarche peut
être appliquée à d’autres alliages et à des cas de sollicitations plus complexes.
5. On propose un modèle de calcul de durée de vie, qui prend en compte la
distribution de taille des particules et la taille de l’échantillon. Il est utili-
sable pour des sollicitations uniaxiales, et peut modéliser des effets de limite
d’endurance, de seuil de propagation, de fissure courte et de fermeture de
fissure s’ils ont pu être identifiés expérimentalement.
Propagation. Il ressort de l’étude que les très bonnes propriétés de fatigue de
l’alliage 2050 s’expliquent par la résistance élevée de cet alliage à la propagation en
fatigue des fissures : la vitesse de propagation, à l’échelle du micron comme à celle
des fissures longues, est significativement plus faible que dans l’alliage 7050. Tout
paramètre métallurgique qui améliorerait la propagation (précipitation, déviations
du chemin de propagation) serait donc à étudier. Une quantification du gain lié à la
présence de déviations a été réalisée dans le chapitre lié à la propagation. On peut
ici noter l’avancée dans l’analyse 3D des mécanismes de propagation :
6. Grâce au développement d’un algorithme de détection du front de fissure
en 3D, cette thèse fait un pas de plus vers l’automatisation du traitement
des fissures 3D. Elle ouvre la voie à une meilleure compréhension du lien
entre chemin et vitesse de propagation locale en 3D, au travers de premières
mesures statistiques et in situ (Kentheswaran, 2015) réalisées sur fissures
courtes (< 0,2mm).
Chemin de fissuration et simulation numérique. L’une des observations ex-
périmentales montre que la fissuration à l’échelle du cristal est vraisemblablement
prévisible car reproductible. Cela justifie l’étude locale des chemins de propaga-
tion. La confrontation entre des observations expérimentales et des simulations de
plasticité cristalline ont permis d’énoncer un critère, qui prévoit le type de che-
min (cristallographique ou non) et sa trace en surface d’éprouvette, en fonction de
l’orientation cristallographique du grain. À plus long terme, ce type de prévisions
pourraient permettre d’estimer la rugosité des faciès de rupture, puis l’effet de la
fermeture de fissure qui en découle. En parallèle, le modèle d’endommagement Fa-
tiX a été développé. Il tient compte de la localisation de l’endommagement des
fissures de fatigue, et de l’influence de la cristallographie sur son évolution. En 3D,
le modèle prévoit des branchements de fissures influencés par la cristallographie.
Des développements sont encore nécessaires pour qu’ils correspondent précisément
aux chemins expérimentaux.
Grâce à l’approche adoptée (couplage expériences et simulations par éléments
finis), cette thèse contribue à la compréhension du chemin de fissuration à l’échelle
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du cristal, et à sa modélisation. Les études ultérieures pourront réutiliser, compléter
et améliorer quatre points à ce sujet :
7. la base expérimentale de huit fissures de fatigue du 2050, cristallographiques
ou non, pour lesquelles l’orientation cristallographique du grain où se propage
la fissure est connue ; cette base pourra servir à éprouver les modèles de
propagation souhaitant tenir compte des orientations cristallographiques ;
8. le critère de prévision du chemin de fissuration (cristallographique ou non)
en surface, qui a été identifié sur la base expérimentale précédente à l’aide
des éléments finis ;
9. le modèle d’endommagement cristallographique localisé FatiX, qui donne des
indications cohérentes sur les chemins de propagation lorsque les simulations
sont réalisées en 3D ;
10. la plasticité cumulée positive, qui permet de simuler une fissure plus loca-
lisée qu’avec la plasticité cumulée classique (lorsque cette variable scalaire
intervient pour prévoir le début de la rupture dans les modèles d’endomma-
gement).
Vitesse de propagation et simulation numérique. Numériquement, on constate
que le choix de la limite d’élasticité microscopique est crucial pour l’accumulation de
plasticité en pointe de fissure : une limite trop élevée entraine une accommodation
élastique. Une fois des paramètres convenables identifiés, le modèle FatiX montre
que les différences de limite d’élasticité et d’écrouissage entre les alliages 2050 et
7050 n’expliquent pas à elles seules les meilleures performances de l’alliage 2050 sur
la vitesse de propagation. Les deux hypothèses restantes sont que : (i) la création
d’une nouvelle surface libre nécessite d’accumuler plus de plasticité dans le 2050
que dans le 7050 (ii) le fermeture de fissure est plus importante dans l’alliage 2050
(rugosité, module d’Young) et entraînerait un ralentissement de la propagation (non
traité avec le modèle FatiX). Ces aspects nécessitent de recourir à des observations
expérimentales de qualité. Actuellement, le modèle peut ainsi être utile pour des
études paramétriques :
11. Le modèle FatiX peut être utilisé dans un cas simple (plaque) pour quantifier
l’effet des paramètres matériaux (limite d’élasticité, écrouissage) sur la vitesse
de propagation.
En limitant à un le nombre de variables internes supplémentaires, par rapport
au modèle de plasticité cristalline utilisé, la faisabilité de calculs d’endommagement
cristallographiques 3D en fatigue a été démontrée avec FatiX. Les améliorations
numériques précédentes ont été rendues possible en réalisant simultanément (i) une
étude de la plasticité monotone et cyclique, (ii) un travail sur le critère f s et les
équations du modèle FatiX, (iii) des simulations 3D en fatigue (environ 100 cycles)
qui ont pu être comparées aux expériences. En raison de la complexité numérique
de ces questions, il est rare que les trois aspects soient traités dans une même étude.
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198 7.7. POINTS IMPORTANTS
Avec les perspectives de régularisation, de prise en compte du plan de rupture réel
et de la fermeture de fissure dans le modèle FatiX, tous les principaux ingrédients
sont a priori réunis pour simuler une propagation de fissure de fatigue réaliste à
l’échelle du cristal.
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Annexe A
Caractérisation
A.1 Essais de traction
Une machine de traction Instron avec mors à serrage mécanique a été utilisée
pour la réalisation des essais de traction simple. La cellule de force est de 30 kN. La
mesure de la déformation se fait à l’aide d’un extensomètre vidéo. Le pilotage est
effectué sur la traverse, avec une vitesse de déplacement de 0,45mm/min, soit une
vitesse de déformation estimée dans la zone utile de 1,7 · 10−4 s−1. Les éprouvettes
utilisées sont des éprouvettes normalisées nommées TOP 13 (figure A.1).
43
5950 50
159
12± 0.02
18
R
12
Figure A.1 – Plan de l’éprouvette normalisée TOP 13 utilisée pour les essais de
traction simple.
A.2 Essais cycliques
Caractéristiques de la machine de fatigue cyclique (MFC - figure A.2)
La machine de fatigue cyclique est une machine hydraulique qui a été développée
à l’INSA de Lyon (Slimani, 1986; Chicois, 1987). Elle a été conçue pour mesurer le
tout début de la déformation plastique (εp ∼ 10−6), et n’autorise de ce fait que de
faibles charges et de faibles déplacements. La cellule de force est ainsi de 10 kN, et
le déplacement vertical de la traverse est limité à 2mm.
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l’alliage de Wood
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bâti
Figure A.2 – Machine de fatigue cyclique (MFC) utilisée pour identifier le com-
portement cyclique des alliages 2050-T8 et 7050-T7451.
Éprouvettes Les éprouvettes sont prélevées dans la direction de laminage (L) des
tôles. La section de la zone utile est de 5,3mm2.
Système de fixation de l’éprouvette La principale particularité de cette ma-
chine tient au système de fixation des éprouvettes qui permet d’en assurer le parfait
alignement :
— Le mors supérieur est fixé à la cellule de force, elle-même fixée sur la traverse.
— Le dispositif inférieur fait intervenir une vis (fixée au bâti par un contre-
écrou une fois le réglage de la hauteur terminé), une cloche sur laquelle est
fixée le mors inférieur, ainsi qu’un alliage de Wood dans lequel plongent la
cloche et la vis. Le tout est contenu dans un récipient cylindrique.
— L’alliage de Wood est un alliage eutectique de bismuth-plomb-étain présen-
tant l’avantage d’avoir un bas point de fusion à 72◦C.
— Lors du montage, le bain est porté à l’état liquide. L’éprouvette est fixée
aux mors supérieur et inférieur grâce à ses têtes filetées. Ceci se fait sans
subir d’autres contraintes que celles liées au vissage des vis de serrage. Après
fixation, le bain est refroidi par circulation d’eau et redevient ainsi solide,
tout en garantissant l’alignement. Un asservissement en contrainte lors du
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refroidissement prévient les effets liés au retrait de solidification. L’éprouvette
est ainsi montée en minimisant au maximum les efforts mécaniques et donc
le risque de déformation plastique.
Extensomètre Les essais cycliques sont pilotés en déformation à l’aide d’un ex-
tensomètre MTS 632.26F de base 8mm. La faible dimension des éprouvettes (5mm
de zone utile), a motivé l’ajout de deux couteaux distants de 4mm. L’extensomètre
est fixé sur l’éprouvette à l’aide de deux élastiques qui sont accrochés sur des cro-
chets situés au niveau de chaque couteau. Ces élastiques sont en outre collés à
l’éprouvette dont l’état de surface faiblement poli permet une fixation efficace des
couteaux.
Pilotage des essais Le pilotage des cycles sinusoïdaux a été asservi au dépla-
cement de l’extensomètre. La fréquence de chargement est limitée à 0,2Hz par la
machine. Afin d’identifier l’écrouissage cinématique, certains essais sont réalisés avec
un rapport Rε = εminεmax = −1, d’autres avec un rapport Rε de 0,1.
On suppose que la déformation est faible et homogène, ce qui permet d’utiliser
les formules classiques A.2.1 et A.2.2.
Une variation de déformation ∆ε dans l’éprouvette est reliée à une variation ∆d
de la distance entre les couteaux (initialement distants de d0) par la formule :
∆ε =
∆d
d0
(A.2.1)
La contrainte σ dans la zone utile est reliée à la force F et à la section de
l’éprouvette S0 par la formule :
σ =
F
S0
(A.2.2)
Courbes détaillées Dans cette annexe, les courbes sont détaillées éprouvette par
éprouvette. Lors de essais à R = −1, on observe une ouverture progressive des cycles
de plasticité au niveau macroscopique lorsque l’amplitude de chargement augmente
(Figures A.3 à A.6). On remarque également la forme particulière des tout premiers
cycles dans le 7050-T7451 (Figure A.6b).
Les essais à R = 0,1 montrent une disparition des boucles de plasticité lorsque
le nombre de cycles augmente pour un chargement donné. La contrainte moyenne
n’arrive ainsi pas à relaxer totalement, même après un nombre significatif de cycles
(Figures A.7 et A.8).
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(a) 2050-T8 - εmax = 0,0066
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(b) 2050-T8 - εmax = 0,0072
Figure A.3 – Comportement cyclique à déformation imposée ; Rε = −1 ; 1er, 10ème
et 100ème cycle, pour différentes valeurs de déformation imposée.
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(a) 2050-T8 - εmax = 0,0078
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(b) 2050-T8 - εmax = 0,0106
Figure A.4 – Comportement cyclique à déformation imposée ; Rε = −1 ; 1er, 10ème
et 100ème cycle, pour différentes valeurs de déformation imposée.
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(a) 7050-T7451 - εmax = 0,0063
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(b) 7050-T7451 - εmax = 0,0089
Figure A.5 – Comportement cyclique à déformation imposée ; Rε = −1 ; 1er, 10ème
et 100ème cycle, pour différentes valeurs de déformation imposée.
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(a) 7050-T7451 - εmax = 0,0096
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Figure A.6 – Comportement cyclique à déformation imposée ; Rε = −1 ; 1er, 10ème
et 100ème cycle, pour différentes valeurs de déformation imposée.
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(a) Éprouvette sollicitée entre εmin = 0,0011, et εmax = 0,0096 (2-2-8).
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(b) Éprouvette sollicitée entre εmin = 0,0010, et εmax = 0,0098 (2-2-9).
Figure A.7 – Comportement cyclique du 2050-T8 à εtot = 0,01 ; Rε = 0,1.
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(a) Éprouvette sollicitée entre εmin = 0,0011, et εmax = 0,0098 (7-2-8).
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(b) Éprouvette sollicitée entre εmin = 0,0012, et εmax = 0,0100 (7-2-9).
Figure A.8 – Comportement cyclique du 7050-T7451 à εtot = 0,01 ; Rε = 0,1.
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A.3 Durées de vie
Caractéristiques de la machine INSTRON 8800 La machine utilisée pour
les essais de fatigue sur les éprouvettes de section utile 25mm2 est une machine
INSTRON utilisant un capteur de force d’une capacité de 100 kN et un pilotage par
ordinateur (logiciels Console et WaveMatrix) s’appuyant sur le boîtier électronique
8800. Le serrage de l’éprouvette se fait à l’aide de mors hydrauliques.
Éprouvettes Les éprouvettes utilisées pour ces essais de fatigue ont une géomé-
trie de section rectangulaire à faible concentration de contrainte (Kt = 1,04). La
géométrie est identique à celle déjà utilisée par Proudhon (2005) (fig. A.9a). L’usi-
nage des éprouvettes a été fait en découpe à fil par électro-érosion. Les quatre côtés
de l’éprouvette sont polis miroir au papier SiC 4000.
A
A’
30mm 30mm
30mm
30
m
m
1
2
m
m
6
4
section A-A’
(a) Kt = 1,04, d’après Proudhon (2005) (b) Kt = 2,3, d’après Ronxin (2011)
Figure A.9 – Éprouvettes utilisées pour les essais de durée de vie en fatigue, avec
différentes concentrations de contrainte.
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Annexe B
Particules à l’état initial
B.1 Mesure 2D du diamètre 3D d’une particule
La comparaison directe des distributions 2D et 3D est impossible : un nombre
de particules par mm2 n’étant pas homogène à un nombre de particules par mm3.
Les distributions 2D sont aisément mesurables sur coupes polies. Pour obtenir
une mesure 2D de diamètres 3D, une méthode consiste à faire des coupes dans des
volumes abstraits où les particules complexes sont remplacées par leurs ellipsoides
équivalents obtenus à partir de mesures 3D.
D’un point de vue pratique, voici comment se construit l’algorithme. Au lieu de
dupliquer/modifier le volume en gardant les positions des particules, l’algorithme
utilise une description équivalente : toutes les particules sont placées au centre du
volume, puis un grand nombre de tirages aléatoires est effectué. Les données d’entrée
sont les dimensions a, b et c des ellipsoïdes approchant au mieux chaque particule
(ayant le même volume), ainsi que le volume de l’échantillon étudié (0,22mm3). Les
hypothèses de calcul sont les suivantes :
— les particules sont assimilables à des ellipsoïdes,
— les dimensions a, b et c sont alignées respectivement avec les directions L,
TL et TC, ce qui est qualitativement observé sur les images 3D,
Pour les coupes suivant le plan L-TL, le tirage s’effectue comme suit :
— on fait l’expérience de pensée qui consiste à centrer successivement toutes les
ellipsoïdes dans des boîtes de surface 1mm2 et de hauteur 220µm (les boîtes
sont elles-mêmes centrées, et les particules sont nettement plus petites que
220µm),
— puis on tire un réel h entre −110µm et +110µm, qui correspond au plan de
coupe,
— si |h| < c, alors l’intersection du plan avec la particule n’est pas nulle, et on
calcule la surface d’intersection en connaissant les dimensions a et b :
Sintersection = πab
(
1− h
2
c2
)
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B.2. COMPARAISON DES DISTANCES CRITIQUES D=3VOXELS ET
D=9VOXELS
— il est alors possible de moyenner les tirages pour obtenir une distribution
2D équivalente. Dans cette étude, 100 tirages sont effectués pour chaque
particule.
Une fois cette distribution obtenue, on peut comparer sur un même graphique
les coupes 2D réelles, et les coupes 2D qui prennent en compte la notion de diamètre
3D.
B.2 Comparaison des distances critiquesD=3voxels
et D=9voxels
En partie 2.3, une définition des amas est utilisée pour définir la proximité
entre particules et pores. Cette définition nécessite le recours à une valeur seuil
D homogène à une distance critique.
Dans cette courte annexe, la même étude a été réalisée pour des valeurs seuils
D = 3 voxels= 0,96µm et D = 9 voxels= 2,88µm : les résultats sont très proches
dans les deux cas (Figure B.1). La stabilité des résultats vis-à-vis du choix du
paramètre D montre la pertinence des résultats énoncés dans la partie 2.3.
B.3 Analyse des amas en connaissant uniquement
les centres de gravités
B.3.1 Définition des amas
Définition physique La définition d’un amas de particules et de pores (dits ‘élé-
ments’ de l’amas) repose sur l’idée que les distances (e.g. centre à centre, ou bien
surface à surface comme traité dans le corps de la thèse) entre éléments de l’amas
doivent vérifier un critère de proximité. La notion de proximité peut se décliner de
deux façons :
— proximité visuelle : les particules/pores sont très proches entre elles comparé
à la position des autres particules/pores,
— proximité mécanique : les distances entre particules/pores sont suffisamment
faibles pour que le comportement mécanique local en soit affecté.
Remarques
1. La notion de proximité mécanique est la plus pertinente dans notre étude.
Ceci étant, contrairement à la proximité visuelle, cette notion n’est pas quan-
tifiable aisément.
2. Bien qu’il soit encore nécessaire d’effectuer des simulations pour préciser la
notion de proximité mécanique, il est considéré ici qu’une distance entre
particules supérieure à 3 diamètres moyens est suffisante pour que l’effet
mécanique soit atténué (Stiénon et al., 2009).
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Figure B.1 – Probabilité pour les grandes particules d’être attenantes à un pore,
en fonction du seuil D utilisé dans la définition des amas (partie 2.3).
Définition théorique 1 Un amas de paramètre d est un ensemble d’éléments construit
par récurrence de la façon suivante :
— la construction de l’amas part d’un ensemble E0 contenant un seul élément
qui n’appartient à aucun amas déjà constitué,
1. Cas d’une distance centre à centre, et d’un critère de proximité qui fait intervenir le diamètre
équivalent (3D) des éléments.
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— ensuite on construit En = En−1
⋃
∆ où ∆ contient tous les éléments x tels
qu’il existe un élément a ∈ En−1 pour lequel la distance DCG entre les centres
de gravité de x et a est inférieure à d fois la somme de leurs diamètresD1+D2 ;
on répète cette étape si de nouvelles particules sont ajoutées à l’amas (i.e. si
En 6= En−1),
— l’amas est l’ensemble final Emax, si tant est qu’il contient au minimum deux
particules, deux pores, ou un pore et une particule, i.e. si Emax 6= E0.
Remarques
1. Augmenter le paramètre d’amas d revient à assouplir la notion de proximité.
2. La distance critique d(D1 + D2) est choisie proportionnelle aux diamètres
(D1 et D2), de façon à prendre en compte l’absence d’effet de taille dans les
équations classiques de mécanique.
Implémentation L’analyse des données statistiques de tomographie haute résolution
(voxel de 0,3µm) a été faite à l’aide de modules Python écrits pour l’occasion :
list_cluster effectue le regroupement par amas 3D en assignant à chaque par-
ticule ou pore le numéro d’amas auquel elle se rattache, pour un paramètre
d’amas fixé,
analyse_cluster liste les amas et leurs caractéristiques (nombre de particules,
de pores, volumes respectifs),
plot_maker traite les listes d’amas, pour différents paramètres d’amas, afin
d’analyser les nombres d’amas, de particules et de pores, ainsi que la présence
simultanée de grandes particules et de pores dans les amas.
Définition du d critique pour deux particules Deux particules étant données,
dcrit =
DCG
D1+D2
est la valeur de d à partir de laquelle les deux particules appartiennent
au même amas. Quelques exemples de dcrit sur particules réelles (tomographie à
0,3µm) sont donnés en figure B.2.
Réflexions sur le choix du paramètre d.
— Point de vue physique. Nous rappelons qu’une valeur d > 1,5 sort de la
définition mécanique que nous avons fixée.
— Formation des amas. Pour d = 0, l’existance d’amas est impossible (à moins
qu’un élément en entoure un autre, et possède rigoureusement le même centre
de gravité, situation qui est inexistante dans nos alliages). Pour d < 0,5, il
est impossible pour des boules d’appartenir au même amas, mais cela est
possible dans le cas des formes davantage ellipsoïdales qui nous intéressent
si elles sont côte-à-côte du côté court. Deux ellipsoïdes de demi-grands-axes
(a,a,na) alignées suivant leur longueur formeront un amas uniquement pour
2d > 3
√
n, soit typiquement dcrit = 0,72 pour n = 3 et dcrit = 1 pour n = 8.
— Faible valeur de d. Pour les raisons évoquées dans le paragraphe précédent
de regroupement progressif des particules isolées en fonction de leurs formes,
le nombre d’amas va augmenter avec d pour les faibles valeurs. Tant que d
reste inférieur à 0,5, certains amas avec deux sphères collées ne seront pas
encore pris en compte. Il est donc nécessaire de considérer les d > 0,5.
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— Regroupement d’amas. Au bout d’un moment, des amas vont commencer à
se regrouper entre eux. Pour une certaine valeur de d, le nombre de regrou-
pements d’amas devient plus important que le nombre de créations d’amas
par des particules isolées. On assiste alors à une diminution du nombre to-
tal d’amas. La valeur de d au pic correspond à celle qui permet de faire le
plus de regroupement en amas, et entre donc dans le cadre de la proximité
visuelle définie prédédemment. Les pics du 2050 et du 7050 sont situés pour
d ∈ [1,2; 1,4], ce qui est inférieur à la limite physique que nous avions fixée.
— Choix. Compte tenu des reflexions précédentes, la valeur d = 1 apparaît
comme un choix raisonnable pour les deux alliages.
B.3.2 Données analysées
L’analyse a été effectuée sur les particules au cuivre de plus de 15µm et les
pores de plus de 6µm de diamètre équivalent (3D) contenues dans les volumes de
tomographie haute résolution. Au total cela représente 175 particules / 68 pores
dans le 2050, et 312 particules / 42 pores dans le 7050, qui sont contenues dans un
volume de 0,22mm3.
B.3.3 Comparaison entre les amas du 2050 et du 7050
La distribution de taille des amas est cohérente avec celle des particules (fig.
B.3) : les amas de 20 à 40µm sont environ 50% plus nombreux dans le 7050 que
dans le 2050, et la tendance tend à s’inverser à partir de 55µm. Ainsi, avoir une
idée de la distribution de taille (avec la résolution de celle de la tomographie haute
résolution, soit 0,3µm) revient à avoir une idée de la distribution d’amas.
L’analyse pour différentes valeurs de d a été menée sur le 2050 et le 7050 (fig.
B.4). Il convient de porter attention à deux différences entre les courbes.
Tout d’abord, pour d < 1, le nombre d’amas croît moins vite dans le 7050 que
dans le 2050. C’est ce qui serait observé si les amas du 2050 étaient plus denses
(distance entre les particules les plus proches plus faible) que dans le 7050.
La seconde remarque concerne le pic. Il est atteint à d = 1,2 dans le 2050 et
d = 1,35 dans le 7050. À nombre égal de particules et d’amas, c’est ce qui arriverait
si les amas du 2050 se regroupaient eux-même davantage en amas que ceux du 7050.
Le fait que le nombre d’amas au pic est plus important dans le 7050 que le 2050 est
cohérent avec le fait qu’il contient lui-même plus de particules.
Ces différences demanderaient maintenant à être observées d’un point de vue mé-
canique, afin de déterminer lesquelles ont des effets bénéfiques, négatifs ou neutres.
B.3.4 Proximité des grands amas de particules et des pores
L’analyse d’amas permet de quantifier en 3D la proximité qualitativement ob-
servée en 2D des particules et des pores. Cette proximité a en réalité deux sens
(Tableau B.1) :
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— la proportion de grands amas contenant un pore est importante et augmente
avec leur taille (fig. B.5a),
— les pores sont souvent reliés à de grandes particules ou amas de particules
(fig. B.5b).
En choisissant par exemple le paramètre d = 1, cette double proximité peut se
résumer sur un seul graphe (fig. B.5).
Cavités de plus de 6µm Amas de plus de 35µm
liées à un amas de plus de 15µm liés à un pore de plus de 6µm
2050 87% 73%
7050 67% 67%
Tableau B.1 – Fractions de pores et cavités reliés entre elle (d = 1).
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(a) Deq = 7µm, dcrit = 0,61 et Sph = 0,66 (b) Deq = 35µm, dcrit = 0,67 et Sph = 0,15
(c) Deq = 32µm, dcrit = 0,76 et Sph = 0,10 (d) Deq = 30µm, dcrit = 0,83 et Sph = 0,15
(e) Deq = 13µm, dcrit = 0,97 et Sph = 0,40 (f) Deq = 14µm, dcrit = 1,26 et Sph = 0,31
Figure B.2 – Visualisation 3D de particules (2050) classées par dcrit croissant (pa-
ramètre lié à la proximité de deux particules défini précédemment). Le diamètre
équivalent (3D) des amas est donné, ainsi que la sphéricité de la plus grande parti-
cule.
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Figure B.3 – Distributions de taille en 3D des amas de particules au cuivre contenus
dans les alliages 2050-T8 et 7050-T7451, mesurées pour d = 1.
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Figure B.4 – Évolution du nombre d’amas 3D en fonction du paramètre d’amas d
dans les alliages 2050 et 7050.
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Figure B.5 – Taille des pores de plus de 6µm de diamètre associés aux amas
constitués de particules de plus de 15µm de diamètre.
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B.4 Composition chimique
La composition chimique des particules Al–Cu–Fe–Mn reste difficile à décrire en
termes de stœchiométrie. Les deux formules 2.5.1 et 2.5.2 permettent chacune de
décrire globalement l’évolution des compositions : plus de manganèse signifie moins
de cuivre et de fer, et réciproquement. La Figure B.6 montre que pour décrire
l’évolution du rapport Fe
Mn
en fonction de Cu
(Fe+Mn)
, Al7Cu(3−3x)Fe(1−x)Mn(2x) est plus
adaptée que Al7Cu(2−x)Fe(1−x)Mn(2x). En revanche, l’inverse est observé lorsque l’on
représente l’évolution de la teneur en chacun des éléments en fonction de celle de
manganèse (Figure B.7).
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Figure B.6 – Mesure de l’évolution du rapport Fe
Mn
en fonction de celui du rapport
Cu
(Fe+Mn)
dans différentes tôles de 2050–T8 (avec ou sans dissolution sélective). Les
courbes représentent l’évolution théorique prédite par les formules 2.5.1 et 2.5.2.
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Figure B.7 – Mesure de l’évolution de la teneur en aluminium, cuivre et fer en
fonction de celle de manganèse dans différentes tôles de 2050–T8. Les droites repré-
sentent l’évolution théorique prédite par les formules 2.5.1 et 2.5.2.
B.5 Analyse d’incertitude sur la densité massique
des particules
En nanotomographie, le niveau de gris obtenu sur les images dépend linéairement
de la densité volumique d’électrons. Le matériau n’est pas électriquement chargé,
ce qui implique que le nombre d’électrons est égal au nombre de protons.
Pour les éléments contenus dans les alliages et particules de cette étude (Al, Cu,
Mg, Zn, Li, Mn, Ag, Zr, Fe, Si), le nombre de nucléons (qui détermine la masse de
l’atome) est environ proportionnel au nombre de protons avec une erreur inférieure
à ±7% (Figure B.8). Ainsi, la densité massique est proportionnelle à la densité
d’électrons, c’est-à-dire au niveau de gris ; et cette approximation induit une erreur
inférieure à ±7%.
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Figure B.8 – Corrélation entre le nombre de protons et le nombre de nucléons, pour
les éléments contenus dans les alliages et particules de cette étude. Les données sont
issues de la classification périodique.
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Annexe C
Particules et amorçage
C.1 Estimateurs de la surface de rupture d’une par-
ticule
Lorsqu’il n’est pas possible d’accéder directement à la surface de rupture d’une
particule, il est possible de recourir à des estimateurs basés sur des observations de
surface. Le diamètre équivalent DL−TLeq 2D et la longueur projetée de la rupture observée
dans le plan L-TL sont comparés.
La taille de la rupture dans la particule – qui constitue le défaut réel – peut
paraître a priori plus pertinente que la taille de la particule elle-même pour pré-
dire l’amorçage. En s’appuyant sur le cas des particules Al-Cu-Fe-Mn du 2050, on
constate cependant que la qualité de la prévision s’avère la même, que l’on considère
la taille de la rupture ou de la particule 1 (Figure C.1).
C.2 Particules et orientations cristallographiques
Facteurs de Schmid maximums et contraintes dans une particule non
cassée Une étude réalisée par Bozek et al. (2008) a permis de mettre en évidence
l’effet de l’orientation cristallographique, ainsi que de la forme des particules, sur
leur facilité à se casser lors d’un chargement uniaxial.
L’étude de la contrainte dans une particule hémi-ellipsoidale de surface a égale-
ment été menée dans une précédente étude par Nizery (2012), pour différentes orien-
tations cristallographiques. Les résultats sont présentés sous la forme d’un graphe
ayant pour axes les valeurs des deux facteurs de Schmid les plus importants (Fi-
gure C.2). Dans ce diagramme, plusieurs zones semblent se dégager : dans certaines,
la contrainte subie par les particules est plus importante que dans d’autres.
1. Sur la Figure C.1, on constate logiquement une corrélation, en surface, entre le diamètre
équivalent des particules et la dimension de leurs ruptures.
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Figure C.1 – Comparaison des particules cassées amenant ou non à une amorce
dans la matrice, en fonction de leur diamètre équivalent et de la taille projetée de
la rupture. La longueur projetée serait un meilleur paramètre si les points rouges
étaient globalement “au-dessus” des points bleus. Ici les deux nuages de points sont
mélangés : aucun des deux estimateurs n’est plus performant que l’autre.
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Figure C.2 – Regroupement en classes selon la contrainte principale dans le plan
composé des deux facteurs de Schmid les plus élevés (traction en sens L) – Orien-
tations (x, 0, 0) et aléatoires. D’après Nizery (2012).
Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2015ISAL0131/these.pdf 
© [E. Nizery], [2015], INSA Lyon, tous droits réservés
ANNEXE C. PARTICULES ET AMORÇAGE 235
C.3 Discussions sur le modèle de calcul de durée de
vie
Commentaire sur la correction plastique pour l’aluminium L’estimation
de la taille de la zone plastique pour un Kmax = 1MPa
√
m (fissure de 12µm sous
300MPa à R = 0,1) donne en déformation plane, pour un matériau de limite d’élas-
ticité σy = 400MPa :
rp =
π
24
(
KI
σy
)2
= 0,8µm
En surface l’état de contrainte se rapproche davantage de celui de contrainte
plane, pour laquelle l’estimation donne une zone plastique de 2,4µm.
Pour de tels rapports entre la taille de la zone plastique et celle de la fissure, il
pourrait devenir pertinent de prendre en compte une correction plastique.
Effet de fermeture Indépendamment de l’effet de seuil en contrainte qui apparaît
sur le diagramme de Kitagawa-Takahashi, les fissures courtes sont aussi caractérisées
par une fermeture de fissure très atténuée comparé aux fissures longues. Jusqu’à
présent dans le modèle présenté, ce point n’a pas été traité.
Il n’y a cependant aucun obstacle à considérer dans l’équation 3.5.1 que le para-
mètre U dépend non seulement du rapport de charge R, mais aussi de la longueur
de fissure a. On a alors par exemple en distinguant les limites aux fissures courtes
et longues :
U = U(a,R) = e−a/a0 · fcourtes(R) +
(
1− e−a/a0) · glongues(R) (C.3.1)
Il reste à identifier les fonctions f et g ainsi que la valeur a0, ce qui est fait à
l’aide des données rapportées par Bathias & Pineau (2008) (Figures 7.7 et 7.8 du
livre). Des fonctions sont choisies pour interpoler les données :
U(a,R) = e−a/a0 · 1︸ ︷︷ ︸
fissures courtes
+
(
1− e−a/a0) · [0,4 + 0,6
1 + e−R/0,12
]
︸ ︷︷ ︸
fissures longues
(C.3.2)
En reprenant les valeurs de la page 75, on trace le diagramme de Kitagawa-
Takahashi (Figure C.3) dans le plan ∆σ−a. Un point d’inflexion est visible lorsque
la fermeture des fissures longues apparaît : la courbe passe du cas limite des fissures
courtes (sans fermeture) au cas limite des fissures longues (avec fermeture).
Ce paragraphe permet de visualiser deux mécanismes complémentaires produi-
sant l’effet d’accélération propre aux fissures courtes :
— le seuil en contrainte associé à une longueur de transition l0,
— l’absence de fermeture de fissure associée à une longueur de transition a0 2.
2. a0 peut être un ordre de grandeur plus élevé que l0.
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Les études qui expliquent l’accélération des fissures courtes uniquement par l’ab-
sence de fermeture négligent l’effet de seuil en contrainte (Figure C.3). De même,
celles qui ne prennent pas en compte la fermeture négligent les effets de la fermeture
qui ont été observés à maintes reprises dans la littérature.
10−6 10−5 10−4 10−3 10−2 10−1
a (m)
101
102
∆
σ
(M
P
a)
model with U(a, -1)
limit for U(0, -1)
limit for U(+∞, -1)
Figure C.3 – Diagramme de Kitagawa-Takahashi dans le plan ∆σ − a. La courbe
passe du cas limite des fissures courtes (sans fermeture) au cas limite des fissures
longues (avec fermeture).
Commentaire sur les effets de coin Dans la formulation actuelle, l’éprouvette
est supposée lisse, sans coin (Y = 0,65). Dans la pratique, certaines fissures amorcent
plus près d’un coin que d’autres. Or les fissures de coin se propagent 1,7 fois plus vite
que celles de surface (Figure 4.18). Une dispersion liée à la distance de la particule
à l’arête la plus proche devrait donc ainsi être prise en compte pour améliorer la
prévision de la dispersion.
La Figure C.4 permet de visualiser la différence de dispersion entre une éprou-
vette avec ou sans effet de coin (comme cela devrait être le cas sur des éprouvettes
cylindriques) : (i) les courbes noires représentent l’intervalle à 90% lorsqu’il n’y a
pas d’effet de coin, (ii) les points rouges représentent la durée de vie pour un défaut
initial qui a 5% de probabilité d’être le plus grand et placé au centre de l’éprouvette,
tandis que les points bleus représentent celle du défaut initial qui a 95% de chance
d’être le plus grand et placé sur un coin.
Les coins ont un effet significatif qui doivent ètre pris en compte pour expliquer
la dispersion sur la durée de vie.
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1 mm2 - ai = 17 µm - no corner
1 mm2 - ai = 30 µm - no corner
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1 mm2 - ai = 30 µm - corner
Figure C.4 – Courbes S-N pour différentes tailles de défaut initial, (i) en considé-
rant que l’éprouvette n’a pas de coin, (i) ou que le défaut est situé en son centre ou
sur un coin.
Analyse de la limite d’endurance La littérature s’est penchée de façon détaillée
sur la question de la limite d’endurance. En particulier, le modèle proposé par
Murakami (2002) et largement répandu, s’exprime de la façon suivante :
∆S0
2
= 1,43 (HV + 120)
(√
aire
)−1/6
(C.3.3)
Il a été identifié principalement sur de l’acier (pour des défauts entre 15µm et
700µm). Afin de confronter les limites d’endurance trouvées par notre modèle avec
celles de l’étude de Murakami (FigureC.5), nous utilisons des valeurs typiques d’un
acier (avec σe = 1000MPa) :
C = 5 · 10−12 en m ∆Kth = 8MPa
√
m Y = 0,65
m = 3,25 σw = 500MPa HV = σe/3.3
Ces valeurs donnent une longueur de transition l0 = 50µm, visible sur la Fi-
gure C.5. On remarque que le modèle présenté dans ce rapport interpole de façon
tout à fait satisfaisante les données de l’acier. Deux différences majeures apparaissent
cependant avec le modèle de Murakami (2002) :
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— pour les petits défauts le modèle de cette thèse prévoit une saturation de la
contrainte d’endurance, tandis qu’elle tend vers l’infini dans celui de Mura-
kami (2002) ;
— pour les plus grands défauts, le modèle prévoit une chute rapide (déterminée
par la longueur de fissure à rupture) qui n’apparaît pas dans le modèle de
Murakami (2002).
Influence des paramètres du modèle sur la limite d’endurance Une variation de
la longeur de transition l0 (affectée par Y , ∆Kth et ∆σl) translate horizontalement
la courbe noire du modèle (Figure C.5). Une variation du paramètre C la décale
verticalement, et une augmentation du paramètre m augmente la vitesse de plongée
de la courbe pour les plus grands défauts.
101 102 103√
aire in microns
100
∆
σ
/
(2
(H
V
+
1
2
0
))
New formulation
Murakami model
Experiment
Figure C.5 – Comparaison des données de Murakami (2002) avec le modèle pré-
senté dans cette partie, et le modèle de l’équation C.3.3.
Paramétrage de la vitesse de propagation Telle qu’exprimée dans l’équation
3.5.1, la forme du point d’inflexion de la courbe S-N (moment où la courbe arrive
proche de la limite d’endurance) est déterminée une fois pour toutes. Ce que nous
proposons ici est de choisir parmi une famille de courbes celle qui est la plus appro-
priée pour un alliage donné. Pour cela un paramètre α est introduit (0 ≤ α < m) :
da
dN
= C
[
∆Kαeff (∆Keff −∆Kth)(m−α)
]
(C.3.4)
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Cette formule est équivalente à Paris pour les fissures longues, et permet de
représenter diverses courbures de la courbe S-N. Du point de vue microstructural,
cela correspond à un paramètre représentant la rapidité de la transition entre un
comportement de fissure courte et un comportement de fissure longue. Lorsque le
paramètre α vaut zéro, on retrouve le modèle dont il a été question pendant toute la
discussion des pages précédentes. Expérimentalement, pour l’alliage 7050-T7451, les
durées de vie associées à des éprouvettes dont les amorces ont lieu sur des défauts
de tailles comprises entre 20µm et 200µm sous une sollicitation ∆σ comprise entre
218MPa et 288MPa, ont été mesurées par Ehrström et al. (1998). Les résultats
(Figure C.6a) sont représenté avec la durée de vie que donne un modèle de Paris
pour fissure longue en abscisse, et les résultats expérimentaux en ordonnée. En
représentant dans le même graphe les valeurs numériques, on observe que le nuage
de points simulé avec α = 1 est l’un de ceux qui est le mieux adapté (Figure C.6b).
Avec cette valeur α = 1, on retrouve également les valeurs évoquées par Ehrström
et al. (1998) sur des éprouvettes lisses de type BOEING. Les résultats expérimentaux
donnent des durées de vie comprises entre 60 000 cycles et 250 000 cycles pour une
contrainte de 242MPa et des défauts compris entre 20µm et 200µm : le modèle
donne entre 70 000 et 300 000 cycles.
(a) Données issues de Ehrström et al.
(1998).
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N (kcycles) - Paris’ model
0
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1500
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N
(k
cy
cl
es
)
New model
(b) Prévision du modèle avec paramètre
α = 1.
Figure C.6 – Comparaison de la durée de vie prévue par la loi de Paris classique
avec les résultats expérimentaux (a), et le modèle prenant en compte les fissures
courtes (b), pour des tailles de défauts initiales de 20µm à 200µm, et une sollicita-
tion entre 218MPa et 288MPa.
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Annexe D
Propagation
D.1 Morphologie des amorçages en pseudo-stade I
Cette sous-partie est la seule de tout le manuscrit dans laquelle on s’intéresse à
des amorçages qui n’ont pas lieu sur particules. Ceci permet d’ouvrir aux questions
d’amorçage à plus longue durée de vie dans l’alliage 2050-T8.
Couche rugueuse Dans le 2050, les très longues durées de vie sont associées à
des amorçages sur facettes cristallographiques de la taille correspondant à celle d’un
grain. L’observation de deux faciès montre la présence d’une couche rugueuse par
dessus la face lisse (Figure D.1). La rugosité de cette couche est orientée orthogona-
lement à la direction de sollicitation, et pourrait ainsi être un témoin du frottement
qui a eu lieu lors du cyclage. Dans ce cas là, les amorces peuvent également avoir
lieu sous la surface (Figure D.2).
Orientation des facettes d’amorçage En comparant les aires des facettes sur
les images MEB prises avec différentes rotations et tilts, il est possible de remonter à
l’orientation des facettes vis-à-vis de la direction de traction. La méthode précise de
mesure est détaillée en annexe H. Dans les deux cas qui ont été étudiés, en s’orientant
de sorte que la normale à la surface de l’échantillon soit la direction [100] et la
normale à la direction de sollicitation la direction [001], les normales aux facettes
mesurées ont des coordonnées respectives [−0,34;−0,68; 0,65] et [−0,58;−0,62; 0,52].
Il est ensuite possible d’en déduire l’angle entre la normale au plan et la direction
de traction : respectivement 50◦ et 58◦. Ces valeurs sont proches de 45◦, angle pour
lequel le facteur de Schmid est maximum.
Afin de tester la précision de la méthode précédente, l’orientation de la pre-
mière facette a également été mesurée à l’aide de données issues de la profilométrie
(Figure D.1c). L’angle mesuré est de 55◦ (50◦ pour la méthode stéréo précédente).
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(a) Vue tiltée à 50 degrés en MEB-SE
d’une facette d’amorçage en pseudo-stade
II.
(b) Zoom non-tilté sur la zone d’amorce
en MEB-BSE, avec mise en évidence des
couches de contact.
(c) Visualisation 3D de la facette d’amorçage (échelle identique en x, y et z).
Figure D.1 – L’amorçage sur facette dans cet échantillon de 2050 est orienté à
environ 50◦ de la direction de sollicitation.
Figure D.2 – Amorçage en pseudo-stade I en subsurface.
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D.2 Fissuration parallèle dans la littérature
La fissuration parallèle, telle que décrite dans la partie 4.4.2, est également obser-
vée dans certaines études de la littérature menée sur des alliages d’aluminium. Elle
est visible dans l’étude de Venkateswara Rao et al. (1988) sur un alliage aluminium-
lithium 2090 (Figure D.3), sur un alliage 2050 par Delacroix (2011) (Figure D.4).
Chez Proudhon (2005) dans un alliage 2024, c’est une fissuration cristallographique
sur plans {111} alternés qui est observée (identifiés par EBSD, Figure D.5).
Figure D.3 – Fissuration parallèle dans un alliage aluminium-lithium 2090, Ven-
kateswara Rao et al. (1988).
Figure D.4 – Fissuration parallèle dans un alliage aluminium-lithium 2050, Dela-
croix (2011).
Figure D.5 – Fissuration parallèle dans un alliage aluminium-cuivre 2024, Prou-
dhon (2005).
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D.3 Simulation numérique de la fissuration paral-
lèle
Le modèle non-régularisé utilisé pour la simulation réalisée dans ce paragraphe
est basé sur celui présenté par Aslan (2010) et détaillé dans l’état de l’art du cha-
pitre 7. Les équations ne sont pas rappelées ici.
Un maillage 2D est utilisé avec ce modèle, en fixant les rotations w1 et w2.
Deux grains séparés verticalement sont choisis : le premier avec un plan de rupture
horizontal, le second avec un plan de rupture pouvant varier entre 50◦ et 70◦. Une
fissure est alors introduite dans le premier grain. Une traction simple est réalisée en
fixant les nœuds inférieurs et en déplaçant les nœuds supérieurs (Figure D.6). Les
paramètres de la loi de comportement avec écrouissage isotrope sont donnés dans
le Tableau D.1.
Sous ces conditions, la fissure se propage dans le premier grain, puis dans le
second. Dans le premier grain, la fissure croît horizontalement. En revanche, dans le
second grain, il y a compétition entre deux mécanismes (Figure D.7) : (i) à l’échelle
macroscopique, une fissure horizontale est plus avantageuse car elle autorise plus de
déplacements, (ii) au niveau du cristal, la fissure cherche à croître selon le plan de
rupture choisi qui est ici très désorienté.
Pour certaines orientations, cette compétition donne lieu à l’apparition d’une
fissuration parallèle similaire à celle observée expérimentalement (Figure D.8). En
particulier, la relation entre α et γ observée expérimentalement est ici vérifiée nu-
mériquement pour la désorientation de 60◦ où le mécanisme est le plus marqué
(Figure D.7c).
Malgré les différences qui existent entre les conditions de l’expérience et de la
simulation (traction simple, un seul plan de rupture, absence de maillage réellement
3D), de tels résultats pourraient aider à comprendre les mécanismes d’apparition de
cette fissuration parallèle, fortement influencés par l’orientation cristallographique.
La première observation est l’effet de la fissuration parallèle sur la vitesse de pro-
pagation : la désorientation de 50◦ mène à une fissure projetée plus longue que la
désorientation de 60◦ qui affiche de la fissuration parallèle.
Plasticité
n K τ0 Q b
25 10 190 30 0,5
Endommagement
nd Kd σ
c
n Θ H
2 10 555 0 -1000
Tableau D.1 – Paramètres de la loi d’endommagement (partie 5.1) utilisés pour la
simulation.
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Figure D.6 – Schéma du maillage utilisé pour la simulation de la fissuration pa-
rallèle.
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(a) Désorientation 50◦ (b) Désorientation 55◦
(c) Désorientation 60◦ (d) Désorientation 65◦
Figure D.7 – Simulation de la propagation d’une fissure sous un même chargement
de traction simple pour différentes désorientations entre les deux grains maillés. Le
modèle d’Aslan (2010) est utilisé.
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Figure D.8 – Comparaison de l’observation de Delacroix (2011) et de la simulation
avec un plan de rupture désorienté de 60◦.
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D.4 Mécanismes 3D et vitesses de propagation
Les figures présentées dans cette annexe viennent en complément de l’analyse
menée en partie 4.5.2. Les fissures sont classées selon leur dénomination, en com-
mençant par l’alliage 2050 (dont les noms commencent par un « 2 »), et en terminant
par l’alliage 7050 (commençant par un « 7 »).
L’objectif est de mettre en évidence l’effet des mécanismes de déviation et bran-
chement de fissure sur la vitesse de propagation. Pour cela, les Figures sont compo-
sées pour chaque fissure :
— d’une image en microscopie optique,
— des vitesses de propagation aux deux pointes de la fissure,
— de la projection des fissures observées en tomographie (vue en « transpa-
rence »), sur laquelle le front de fissure détecté en 3D est indiqué par un
contour blanc,
— de deux vues 3D de la fissure (tournée à 45◦ et de face) : la coloration de
la fissure est fonction de son altitude, et les particules situées au niveau des
amorces sont en rouge.
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(d) Visualisation 3D de la fissure
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Figure D.9 – 2-6-2_z3. Cette fissure présente une morphologie tridimensionnelle
relativement plane, qui explique les vitesses similaires observées aux deux pointes
de la fissure.
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Figure D.10 – 2-6-2_z1. La partie basse de la fissure est constituée d’un plan très
désorienté qui est à l’origine d’une vitesse de propagation plus lente que dans la
partie supérieure.
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(d) Visualisation 3D de la fissure (19 000 cycles)
Figure D.11 – 2-6-4_z1. Cette fissure plane possède une vitesse de propagation
identique à ses deux pointes, malgré le grand nombre de particules situées à proxi-
mité du lieu de l’amorce.
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Figure D.12 – 2-6-4_z4. L’apparition progressive et de plus en plus marquée d’un
plan très désorienté dans la partie basse de la fissure explique le ralentissement
observé. L’inclinaison qui apparaît dans la partie haute justifie l’inflexion dans sa
vitesse de propagation.
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Figure D.13 – 2-6-8_z1. Le caractère plan de cette fissure (l’apparition d’un plan
cristallographique dans la partie basse est assez éloigné de la surface) explique que
les vitesses mesurées soient identiques au niveau des deux pointes.
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(16 000 cycles)
Figure D.14 – 2-6-9_z4. Cette fissure, la plus grande parmi toutes celles étudiées,
présente un chemin de fissuration plan qui justifie la vitesse de croissance identique
observée à ses deux pointes.
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(d) Visualisation 3D de la fissure (16 000 cycles)
Figure D.15 – 2-6-9_z5. La présence d’un plan nettement plus désorienté dans la
partie basse de la fissure (proche de la surface) que dans la partie haute explique le
ralentissement relatif du côté bas de la fissure.
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(26 000 cycles)
Figure D.16 – 2-6-10_z1. Cette fissure possède un plan cristallographique d’un
côté et un branchement de l’autre : la fissure va à la même vitesse des deux côtés
(ce qui est attendu), mais ne présente pas d’inflexion sur les courbes de vitesse de
propagation.
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Figure D.17 – 2-6-10_z2. Cette fissure est relativement plane, ce qui explique
la vitesse moyenne quasi-identique aux deux pointes de la fissure. Une très légère
inflexion de la vitesse de la pointe basse entre 23 000 et 26 000 cycles peut être
attribuée à un début de branchement dans la zone basse.
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(b) Évolution de la longueur des deux pointes de fis-
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(49 000 cycles)
Figure D.18 – 2-6-11_z1. La fissure a une forme projetée non-elliptique, et la
différence de vitesse entre les deux pointes de la fissure n’est pas comprise avec une
explication simple.
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(49 000 cycles)
Figure D.19 – 2-6-11_z2. La différence de vitesses entre les deux pointes de cette
fissure relativement plane n’est pas comprise.
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Figure D.20 – 2-6-11_z3. L’unique vitesse mesurée est comparable aux deux
pointes de cette fissure environ plane.
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Figure D.21 – 7-6-1_z1. La pointe haute de la fissure présente un ralentissement à
partir de 32 000 cycles, qui est corrélé à l’apparition d’un plan fortement désorienté
proche de la surface.
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Figure D.22 – 7-6-4_z1. Les ralentissements importants observés aux deux pointes
de la fissure sont à relier aux fortes désorientations et branchements qui apparaissent
de chaque côté.
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Figure D.23 – 7-6-5_z1. La légère inflexion des courbes de vitesse aux deux pointes
de la fissure peut être attribuée à la présence, proche de la surface, de plans déso-
rientés.
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(b) Évolution de la longueur des deux pointes de fis-
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(22 000 cycles)
Figure D.24 – 7-6-5_z2. Les vitesses relativement constantes aux deux pointes
peuvent être attribuées à la nature quasi-plane de la fissure, avec toutefois un lé-
ger ralentissement de la pointe basse qui pourrait être relié au plan désorienté qui
apparaît sous la surface.
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(22 000 cycles)
Figure D.25 – 7-6-5_z3. Les vitesses identiques aux deux pointes de la fissure sont
reliées au caractère nettement plan de la fissure.
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(d) Visualisation 3D de la fissure (25 000 cycles)
Figure D.26 – 7-6-8_z2. Les deux désorientations très nettes qui apparaissent aux
deux pointes de la fissure expliquent les ralentissements observés sur la courbe de
vitesses.
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Annexe E
Identification du comportement
E.1 Cadre thermodynamique
La loi de plasticité cristalline utilisée (Méric et al., 1991) est construite dans
un cadre thermodynamique (Besson et al., 2010; Saanouni, 2012). Elle est asso-
ciée, non-standard généralisée en raison de l’écrouissage cinématique non-linéaire.
La définition de trois énergies et d’un critère f s permet de définir entièrement le
modèle :
— une énergie libre ψ, qui permet d’obtenir les forces thermodynamiques, ou
écrouissages, par dérivation vis-à-vis des variables d’état,
— un potentiel viscoplastique Ω, qui décrit l’évolution de l’écoulement plastique
sur chaque système de glissement s,
— un potentiel de dissipation F s par système de glissement, qui régit l’évolution
des variables internes, par dérivation vis-à-vis des forces thermodynamiques.
Dans le cas du modèle de Méric et al. (1991), l’énergie libre s’écrit sous une forme
quadratique comme la somme d’un terme cinématique, et d’un terme isotrope :
ψ =
1
2
c
∑
s
(αs)2︸ ︷︷ ︸
cinématique
+
1
2
bQ
∑
r
∑
s
hrsρ
rρs︸ ︷︷ ︸
isotrope
(E.1.1)
Par dérivation, on retrouve les formules 5.1.4 et 5.1.5 :
rs =
∂ψ
∂ρs
= bQ
∑
r
hrsρ
r (E.1.2)
xs =
∂ψ
∂αs
= cαs (E.1.3)
Le potentiel Ω est fonction des critères f s (loi associée) :
Ω =
∑
s
Ωs =
K
n+ 1
∑
s
〈
f s
K
〉n+1
(E.1.4)
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La vitesse de déformation plastique du cristal (formule 5.1.10) s’obtient par dériva-
tion du potentiel Ω vis-à-vis de la contrainte :
ε˙
˜
p =
∂Ω
∂σ
˜
=
∑
r
∂Ω
∂f r
∂f r
∂σ
˜
=
∑
r
γ˙rm
˜
r (E.1.5)
où le multiplicateur visco-plastique et la vitesse de glissement sur chaque système
sont définis comme :
v˙s =
∂Ω
∂f s
=
〈
f s
K
〉n
γ˙s = v˙ssigne(τ s − xs) (E.1.6)
et où m
˜
s représente le tenseur d’orientation du système s, défini à partir de la
normale au plan de glissement ns et de la direction de glissement ls :
m
˜
s =
1
2
(ls ⊗ ns + ns ⊗ ls) (E.1.7)
Enfin le potentiel de dissipation F s s’écrit 1 :
F s = f s + bρsrs +
D
2c
(xs)2 (E.1.8)
et on en déduit l’évolution des variables internes par dérivation vis-à-vis des forces
thermodynamiques :
α˙s = −
∑
r
v˙r
∂F r
∂xs
= (signe(τ s − xs)−Dαs)v˙s (E.1.9)
ρ˙s = −
∑
r
v˙r
∂F r
∂rs
= (1− bρs)v˙s (E.1.10)
E.2 Sensibilité à la matrice d’interaction
Note : Cette annexe nécessite la lecture du chapitre 6.
En raison de la difficulté à déterminer la matrice d’orientation hij de la loi de
plasticité cristalline, une étude de sensibilité vis-à-vis de ce paramètre est effectuée.
Afin d’estimer l’influence de la matrice d’écrouissage sur la réponse plastique en
pointe de fissure (notamment en terme de systèmes activés et de quantité de glisse-
ment), les trois matrices introduites (paramètres 5.2.1 à 5.2.3) sont comparées, ainsi
que 64 autres matrices [h1/2,2h1]× [h2/2,2h2]× [h3/2,2h3]× [h4/2,2h4]× [h5/2,2h5]×
[h6/2,2h6] (à partir des paramètres 5.2.3).
Pour l’orientation cristallographique étudiée (20◦, 43◦, 66◦), aucune différence
n’est observée entre ces différentes matrice d’interaction (Figure E.1) ; ni en terme
de quantité de plasticité, ni en terme de systèmes activés, à la distance r0,5 =
0,5Rparticule de la pointe de fissure.
1. En pratique, le potentiel F s⋆ = f
s + bρsrs +Dαsxs donne également le même résultat.
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Figure E.1 – Comparaison du glissement de surface en pointe d’une particule frac-
turée dans un grain orienté (20◦, 43◦, 66◦), pour 67 matrices d’interactions testées.
E.3 Modèle macroscopique
Le type de loi de comportement plastique macroscopique choisi comporte un
écrouissage isotrope et un écrouissage cinématique. Une fois l’état initial fixé (dans
notre cas, les tôles telles que livrées), la contrainte dans le domaine plastique peut
s’exprimer indifféremment sous l’une des deux formes suivantes :
σeltot = Eε
el
σptot = R0 +Q (1− exp (−bp))︸ ︷︷ ︸
isotrope
+
c
d
(1− exp (−d ·∆εp))︸ ︷︷ ︸
cinématique
+ K (ε˙p)
1
n︸ ︷︷ ︸
viscoplasticité
où R0 est la limite élastique, p est la déformation plastique cumulée, et εp est la
déformation plastique.
L’identification a porté sur les paramètres R0, Q, b, C et D de loi de comporte-
ment plastique. Les valeurs K = 10 et n = 25 ont été fixées. Parmi les paramètres
présentés en Tableaux E.1 et E.2, deux jeux sont directement réutilisables :
— traction sens L : optimisé pour une traction en sens L jusquà 5%, mais faux
dès qu’il y a apparition de compression,
— cyclique sens L : optimisé pour une utilisation en cyclique (forme des cycles,
adoucissement), le jeu décrit moins bien la courbe de traction que le précé-
dent.
Il n’a pas été possible d’avoir à la fois une bonne représentation du coude de
traction et de l’adoucissement cyclique dans le compromis.
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Figure E.2 – Comparaison de l’optimisation ’compromis’ des paramètres de la loi
de comportement macroscopique avec les essais réalisés sur le 2050-T8
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traction cycle 10 adoucissement compromis
R0 330 330 433 400
Q 31 -102 -12,8 -20,5
b 43 11,6 9,2 5,4
c 501 694 113 733 55 364 47 611
D 3 224 388 744 409
Tableau E.1 – Paramètres des lois de comportement macroscopique identifiées en
sens L pour le 2050.
traction cycle 10 adoucissement compromis
R0 417 500 418 400
Q 62 -252 -21 -32
b 22 12 11 23,2
c 500 65 615 1 541 10 092
D 20 274 799 136
Tableau E.2 – Paramètres des lois de comportement macroscopique identifiées en
sens L pour le 7050.
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Annexe F
Simulation numérique de la plasticité
en pointe de fissure
F.1 Choix du rayon de mesure r
Afin de choisir le rayon de mesure r qui sera utilisé, il est nécessaire de s’assurer
que les résultats sont stables lorsque le maillage est affiné. Pour cela, les résultats
à r0,2, r0,5 et r0,7 sont comparés en prenant le maillage utilisé pour l’ensemble de
l’étude (I1E1) d’une part, et le maillage I2E1N30 d’autre part (les dénominations
sont rappelées sur la Figure 6.6). Les résultats sont très proches pour les distances
r0,5 et r0,7, tandis qu’ils sont nettement différents pour r0,2. La distance r0,2 ne peut
donc pas être utilisée dans l’étude.
F.2 Analyse statistique du glissement plastique
L’analyse de la partie 6.3.2 fait appel à la quantité de plasticité à deux distances
de la pointe de fissure : r0,5 et r0,2. Les mesures sont rappelées dans les Tableaux F.1
et F.2. Dans la plupart des cas (distribution isotrope ou de laminage, en surface ou en
profondeur) la quantité de plasticité augmente plus rapidement pour une particule
de 160GPa que pour un pore lorsque le rayon de mesure passe de r0,5 à r0,2. Dans
le cas d’une particule cassée dont la pointe de fissure possède un rayon de courbure
nul, la singularité accentuerait encore davantage cet effet.
Distribution Distribution
isotrope 〈qmoy〉/〈qloc〉 de laminage 〈qmoy〉/〈qloc〉
Surface Profondeur Surface Profondeur
Pore 0,0030 / 2,6 0,0027 / 2,6 0,0036 / 2,2 0,0024 / 2,6
Particule 60GPa 0,0033 / 2,7 0,0018 / 2,8 0,0033 / 2,4 0,0018 / 3,2
Particule 160GPa 0,0035 / 3,1 0,0015 / 3,3 0,0033 / 2,9 0,0016 / 3,8
Tableau F.1 – Quantités 〈qmoy〉 et 〈qloc〉 à une distance r0,5 de la pointe de fissure.
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Figure F.1 – (Maillage I1E1, Figure 6.6) Comparaison du glissement cumulé pour
trois arcs de mesure r0,2 = 0,2Rparticule, r0,5 = 0,5Rparticule et r0,7 = 0,7Rparticule.
Distribution Distribution
isotrope 〈qmoy〉/〈qloc〉 de laminage 〈qmoy〉/〈qloc〉
Surface Profondeur Surface Profondeur
Pore 0,0075 / 2,31 0,0071 / 2,45 0,0069 / 2,21 0,0070 / 2,39
Particule 60GPa 0,0090 / 2,44 0,0052 / 2,53 0,0094 / 2,25 0,0054 / 2,76
Particule 160GPa 0,0108 / 2,66 0,0046 / 2,92 0,0100 / 2,53 0,0042 / 3,30
Tableau F.2 – Quantités 〈qmoy〉 et 〈qloc〉 à une distance r0,2 de la pointe de fissure.
Les résultats sont obtenus sur le maillage I1E2 à r0,2 (un maillage plus affiné serait
nécessaire pour obtenir des valeurs stabilisées, notamment en ce qui concerne le
paramètre de localisation).
En ce qui concerne le nombre de systèmes activés, les résultats sont différents
pour une texture isotrope et une texture de laminage : dans le premier cas les écarts
sont davantage marqués entre la surface et la profondeur, ainsi qu’entre un pore et
une particule de 160GPa (Tableau F.3).
F.3 Orientation cristallographique et amorçage
Les simulations numériques réalisées dans cette annexe montrent que la quantité
moyenne de plasticité à une distance r0,5 de la pointe de fissure est corrélée à la
valeur du facteur de Schmid le plus élevé (Figure F.3). La corrélation la plus nette
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Figure F.2 – (Maillage I2E1N30, Figure 6.6) Comparaison du glissement cu-
mulé pour trois arcs de mesure r0,2 = 0,2Rparticule, r0,5 = 0,5Rparticule et r0,7 =
0,7Rparticule.
Distribution Distribution
isotrope de laminage
Surface Profondeur Surface Profondeur
Pore 1,9 / 35% 2,1 / 22% 2,0 / 30% 2,0 / 23%
Particule 60GPa 1,7 / 46% 2,1 / 25% 2,1 / 32% 2,1 / 30%
Particule 160GPa 1,7 / 49% 2,1 / 27% 1,9 / 35% 2,1 / 31%
Tableau F.3 – Nombre moyen de systèmes activés dans la direction de glissement
maximale à r0,5 pour un grand nombre d’orientations cristallographiques et pour-
centage de cas où un unique système est activé.
est trouvé en profondeur pour une particule cassée. Pour un pore, cette corrélation
est en revanche associée à une grande dispersion.
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Figure F.3 – Représentation du glissement moyen en pointe de fissure (surface et
profondeur) en fonction du facteur de Schmid maximum, pour 1000 orientations
aléatoires.
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Annexe G
Loi de comportement pour
endommagement en fatigue
G.1 Prise en compte du plan de rupture réel
De manière à ce que le modèle prenne en compte un unique plan de rupture
(tel qu’observé expérimentalement), et non plus les quatre plans de glissement sans
distinction, une modification du modèle FatiX est proposée. On note ni la normale
au plan de glissement d’indice i, et K
˜
i = ni⊗ni son tenseur d’orientation. Durant
le début du chargement, on regarde indépendamment les conditions (E) :
(E) ∀i,
〈
σ
˜
:K
˜
i − Y
〉
> 0 (G.1.1)
Tant qu’aucune des conditions n’est vérifiée, le critère s’écrit f s = |τ s−xs| − rs.
Durant cette phase il est donc exactement égal au critère du modèle FatiX. Dès
que le premier critère est vérifié pour i = i0, le choix du plan de rupture définitif
est effectué conformément aux prévisions basées sur les observations expérimentales
(l’indice du plan de rupture est i = i1). On choisit alors de modifier les douze critères
qui s’écrivent :
f s = |τ s − xs| − rs +
〈
σ
˜
:Ki1
˜
− Y
〉
(G.1.2)
L’ensemble des lois d’évolution qui en découlent sont modifiées en conséquence. Avec
une telle formulation, il devient possible de définir une ouverture δouv perpendiculai-
rement au plan de rupture choisi, qui pourra servir dans le cas d’un traitement dédié
de la fermeture de fissure. Si le bon plan de rupture est choisi dans l’élément de vo-
lume, il est attendu que le modèle favorise les bandes de glissement (dans lesquelles
l’orientation des plans de rupture est a priori davantage favorable à l’ouverture de
fissure).
Les conditions (E) sont traitées indépendamment du critère f s. Rien n’impose
donc de limiter ces conditions aux quatre plans de glissement. S’il est observé expé-
rimentalement que le plan de rupture est une moyenne de deux plans de glissement
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(partiellement constaté dans le chapitre 6 sous certaines conditions), alors il est
également possible d’inclure dans les conditions (E) l’ensemble des plans médians.
G.2 Correction de la prise en compte de la ferme-
ture de fissure
Le comportement du modèle FatiX vis-à-vis de la fermeture de fissure a deux
caractéristiques :
— des contraintes uniaxiales de compression, assimilables à de la fermeture de
fissure, apparaissent lors de la partie compressive d’un cycle de déformation ;
— cette fermeture apparaît dès le début de la décharge, aspect sur lequel le
modèle nécessite d’être amélioré.
Afin de répondre au second point, plusieurs options peuvent être envisagées. La
première consisterait à transformer l’élément en un élément d’interface lorsqu’il est
cassé (transmission des efforts en compression) ; il faudrait pour cela que les forces
xs tendent vers 0, par exemple à l’aide d’un terme en (1 − d). La seconde option
consiste à retirer les éléments cassés du maillage, comme ce qui a été fait dans la
partie principale du manuscrit. Une dernière option, qui est détaillée dans cette
annexe, conserve le modèle FatiX tel qu’il est formulé dans sa version avec choix
d’un unique plan de rupture (partie G.1), et l’inclut dans un cadre permettant
de définir l’apparition de fermeture (contrainte de compression) en fonction d’une
variable d’ouverture δouv.
G.2.1 Mesure d’ouverture de fissure
La notion de fermeture de fissure est définie par opposition à une notion d’ouver-
ture de fissure, qui peut être quantifiée. Dans les explications à venir, l’ouverture de
la fissure (ou de l’endommagement en cours) est perçue comme un déplacement per-
pendiculaire à un plan de rupture de normale k et de tenseur d’orientationK
˜
= k⊗k
(Figure G.1). Le plan de rupture est classiquement choisi en tenant compte de l’his-
toire du chargement (par exemple en choisissant le plan contenant le système ayant
accumulé le plus de plasticité). Une mesure d’ouverture δouv est ensuite définie à
partir de la donnée de ce plan. Elle évolue dès le début de l’endommagement suivant
la relation :
δ˙ouv = ε˙
˜
in :K
˜
sous la condition δouv ≥ 0 (G.2.1)
Une fissure est dite fermée si ses lèvres sont en contact, i.e. δouv = 0. On définit
également une contrainte d’ouverture σouv, correspondant à la contrainte le long de
l’axe normal au plan de rupture :
σouv = σ
˜
:K
˜
(G.2.2)
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δ1 δ2
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kk
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δouv
δ     =moyenne(δ )iouv
Figure G.1
G.2.2 Modifications de la loi d’écoulement
La variable d’ouverture δouv permet de discriminer les cas où l’utilisation du
modèle FatiX n’est pas adapté. On définit au préalable la grandeur Z = −(Y +∑
s r
s) ≤ 0, qui devient nulle lorsque l’élément est totalement cassé. Les cas qui
nécessitent un traitement particulier sont énumérés comme suit :
— pour un élément en cours d’endommagement (d > 0, Z < 0), la séquence de
fermeture est la suivante : (i) relâchement de la contrainte σouv jusqu’à ce
qu’elle s’annule, (ii) mise en contact des lèvres (diminution de δouv jusqu’à
zéro), (iii) entrée en compression (σouv < 0). Pour garantir la chronologie
(ii)-(iii) l’évolution des contraintes est interrompue (ε˙
˜
in = ε˙
˜
, soit ε˙
˜
e = 0
˜
)
entre le moment où σouv atteint zéro et le moment où δouv s’annule.
— pour un élément cassé (Z = 0), il n’est pas envisageable d’avoir une contrainte
de traction perpendiculaire au plan de rupture. Dès lors, l’évolution des
contraintes est nulle au cours d’une phase d’ouverture (δ˙ouv > 0) dès que
la contrainte σouv devient positive.
— pour un élément cassé en cours de fermeture (δouv > 0, δ˙ouv ≤ 0), aucune
évolution des contraintes n’est également attendue.
Dans le reste des cas, le modèle FatiX est utilisé, tel que synthétisé dans le schéma
des conditions de fermeture sur la Figure G.2.
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Figure G.2 – Conditions de fermeture du modèle d’endommagement.
G.2.3 Compréhension de la fermeture sur un élément de vo-
lume
L’étude de la fermeture avant, pendant et une fois l’endommagement terminé est
réalisée pour un plan de rupture dont la normale k est alignée avec la direction de la
déformation imposée. La même analyse est ensuite réalisée pour un plan de rupture
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non connu a priori (celui possédant le système ayant accumulé le plus de plasticité à
l’instant où l’endommagement commence). Afin de comparer la fermeture au cours
des trois phases, différents jeux de paramètres ont été choisis (Y0, HY , Hd).
Lorsque le plan de rupture est orthogonal à la direction de sollicitation, les
résultats sont intuitifs : en l’absence d’endommagement les cycles sont classiques
(Figure G.3a) ; au cours de l’endommagement la contrainte normale σouv reste nulle
pendant la phase de fermeture de δouv, avant d’entrer en compression (Figure G.3b) ;
pour un élément totalement cassé, la compression apparaît après que l’ouverture a
atteint δouv = 0 (Figure G.3c).
Lorsque le plan de rupture est penché, un effet moins évident apparaît : un élé-
ment cassé soumis à un déplacement uniaxial ne pourra pas entrer en compression ;
les deux lèvres de la fissure sont comme deux surfaces qui peuvent glisser l’une
contre l’autre sans frottement (Figures G.3d).
Afin de vérifier la rupture de l’élément de volume dans le cas de sollicitations
principalement uniaxiales, la simulation suivante est réalisée : (i) un cycle de défor-
mation uniaxial est réalisé, à la sortie duquel l’élément est réputé cassé (Z = 0), (ii)
une déformation de cisaillement est alors appliquée (Figure G.4). Le fait qu’aucune
contrainte n’apparaisse durant le cisaillement signifie que l’élément réagit effective-
ment comme un élément cassé dans les différentes directions.
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(a) Cycle avant endommagement (Y0 = 30 000MPa , HY = 8000MPa)
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(b) Fermeture au cours de l’endommagement (Y0 = 1500MPa, HY = 10 000MPa), lorsque
le plan de rupture est horizontal (à gauche) ou penché (à droite).
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(c) Fermeture après rupture totale (Y0 = 1500MPa, HY = 14 000MPa), lorsque le plan
de rupture est horizontal (à gauche) ou penché (à droite).
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glissement sans frottement : dσ = 0
(d) Lors d’une sollicitation de déformation uniaxiale sur un élément de volume cassé, les
deux lèvres de fissures peuvent entrer en contact et se déplacer en conservant dσ
˜
= 0
˜
.
Figure G.3 – Réponse sur un élément de volume du modèle prenant en compte la
fermeture de fissure dans la direction du vecteur normal au plan de rupture k.
Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2015ISAL0131/these.pdf 
© [E. Nizery], [2015], INSA Lyon, tous droits réservés
ANNEXE G. LOI DE COMPORTEMENT POUR ENDOMMAGEMENT EN
FATIGUE 283
−600
−300
0
300
600
0 25 50 75 100 125 150 175
C
o
n
tr
a
in
te
 (
M
P
a
)
Temps (s)
σ11σ12
−0,15
−0,1
−0,05
0
0,05
0,1
0,15
0 25 50 75 100 125 150 175
D
é
fo
rm
a
ti
o
n
Temps (s)
ε11ε12
pla
sti
cit
é
en
do
mm
ag
em
en
t
rup
tur
e
fer
me
tur
e
co
mp
res
sio
n
réo
uv
ert
ure
cis
ail
lem
en
t
Figure G.4 – Évolution de la contrainte et représentation de l’état d’un élément
de volume au cours d’un chargement de déformation uniaxial (orthogonal au plan
de rupture imposé) suivi d’un cisaillement.
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Annexe H
Détermination de l’orientation d’une
facette de rupture
H.1 Énoncé du problème
Cette annexe founit une méthode de résolution au problème suivant :
Je dispose d’un échantillon sur la fractographie duquel j’observe une grande
facette lisse qui n’est pas horizontale. Comment puis-je faire pour retrouver le vecteur
normal à cette facette en microscopie et en profilométrie ?
Il sera ensuite rapide de répondre à la question subsidiaire suivante :
Quel angle fait la facette avec la direction de sollicitation ?
H.2 Méthode de résolution en microscopie
Pour cette méthode, il est nécessaire de disposer d’images optiques/MEB pour
différentes positions de la platine (rotation, tilt).
Données d’entrée
3 inconnues Du point de vue théorique, la détermination d’un vecteur est un
problème à 3 inconnues. Dans le cas présent, nous cherchons un vecteur normal
unitaire (de norme 1) : il ne resterait que 2 inconnues à déterminer. Mais puisque
la surface observée en microscopie a une surface que nous ne connaissons pas, cela
nous ramène de nouveau à 3 inconnues.
Nombre d’images Bien que le nombre minimum d’images dont il faut disposer
soit de 3, il est recommandé en pratique d’en avoir plus. Par ailleurs, il faut faire
attention à tourner l’échantillon suivant des axes de rotation différents, et à avoir
des cas suffisamment écartés les uns des autres dans l’espace des rotations.
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Calcul préliminaire
Dans le MEB utilisé, les rotations se décomposent en deux temps. Tout d’abord,
l’angle de rotation r fait tourner l’échantillon autour de l’axe vertical z. Puis, l’angle
de tilt t fait tourner l’ensemble suivant un axe horizontal x.
Imaginons que la normale à la facette de l’échantillon s’écrive ~n = (x,y,z). Alors
après rotation puis tilt, le nouveau vecteur s’écrit ~n(r,t) = Rx(t)Rz(r)~n, où Rx(t)
et Rz(r) désignent les matrices de rotation respectives.
En combinant ces rotations avec le fait que l’observation a lieu dans la direction
~C = (Cx,Cy,Cz), et en notant S0 la surface réelle de la facette, la surface S(r,t)
mesurée sur l’image est obtenue par produit scalaire de ~n(r,t) et ~C :
S(r,t) = S0[(x cos r − y sin r)Cx
+ (x sin r cos t+ y cos r cos t− z sin t)Cy
+ (x sin r sin t+ y cos r sin t+ z cos t)Cz]
(H.2.1)
Remarque Suivant le dispositif, il est possible qu’il faille utiliser −t à la place de
t ou −r à la place de r.
Calcul du vecteur normal
Le calcul du vecteur normal fait appel à l’utilisation d’un solveur (ceux dispo-
nibles sur Excel ou OpenOffice fonctionnent).
Première étape Il faut commencer par entrer les surfaces relatives mesurées sur
les images, en tenant compte du grandissement si cela s’avère nécessaire (en divisant
par exemple). À chaque mesure on associe les angles r et t. On normalise les surfaces
par un facteur k qui sera détaillé plus tard.
Seconde étape On entre les coordonnées du vecteur d’observation, et un vec-
teur normal unitaire quelconque. En utilisant ces valeurs et la formule H.2.1 du
paragraphe précédent, il est possible de calculer la surface visible à un facteur mul-
tiplicatif près.
Dernière étape On utilise un solveur pour minimiser simultanément sur l’en-
semble des couples (r,t) l’erreur (distance quadratique par exemple) entre les sur-
faces mesurées et les surfaces calculées, en faisant varier le facteur k (qui correspon-
dra alors à la surface réelle de la facette) et le vecteur normal (en faisant attention de
le maintenir unitaire). La meilleure solution obtenue correspond au vecteur normal
à la facette recherché.
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H.3 Méthode de résolution en profilométrie
La profilométrie permet d’obtenir l’altitude d’un point (résolution latérale de
2µm) avec une précision théorique de 20 nm. Lors de la visualisation, il est possible
d’observer facilement les iso-altitudes, ainsi que les profils le long d’une coupe.
On choisit comme trièdre d’orientation, celui formé par la normale à la surface
libre de l’échantillon en y, la direction de sollicitation en z, et le produit vectoriel
des deux précédents en x (contenu dans la surface libre).
Prenons une altitude qui a été identifiée comme étant sur la facette orientée. La
facette étant supposée plane, l’iso-altitude est droite (Figure H.1). En notant les
coordonnées du vecteur directeur unitaire, on connaît un vecteur c1 appartenant à
la facette, dont la composante z est nulle :
~c1 =
 x1y1
0

Figure H.1 – Vue de dessus de la fractographie, avec représentation des altitudes :
le vecteur ~c1 débouchant sur la surface correspond à une isoaltitude de la facette
(zone hachurée).
Prenons maintenant un profil d’altitude parallèle à la surface libre de l’éprou-
vette. De même, apparaît une droite correspondant à la facette (Figure H.2), de
vecteur directeur unitaire c2. Ce vecteur a sa composante y nulle :
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~c2 =
 x20
z2

Figure H.2 – Profil parallèle à la surface et traversant la facette du même échan-
tillon que celui présenté en Figure H.1.
On obtient alors le vecteur unitaire normal à la facette ~n par simple produit
vectoriel :
~n = ~c1 ∧ ~c2 =
 y1z2z2x1
-y1x2

H.3.1 Calcul de l’angle
L’angle θ entre la direction de sollicitation ~F et la normale à la facette ~n se
calcule simplement à partir de la donnée de ces deux vecteurs :
θ = arccos
(
~F ·~n
||~F ·~n||
)
(H.3.1)
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